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RÉSUMÉ 
Bien que la technologie liée à la métallurgie des aciers à outils soit établie depuis plus d’un 
siècle, la production de poudres d’aciers à outils est relativement récente. La métallurgie des 
poudres (MP) a même permis l’atomisation de poudres d’aciers à outils qui sont difficiles à 
produire par le procédé traditionnel de coulé en lingots (ex. : aciers à outils à haute teneur en C et 
en Cr). En plus des avantages inhérents à la métallurgie des poudres (réduction des opérations 
d’usinage, pièces près des cotes, moins énergivore, etc.), la microstructure de pièces d’aciers à 
outils élaborées par MP est relativement fine et homogène. Les poudres d’aciers à outils, 
initialement mises en œuvre par pressage isostatique à chaud ou par frittage en phase liquide 
supersolidus, sont maintenant largement mises en œuvre par le procédé traditionnel de pressage 
et frittage (ex. sièges de soupapes). 
 
Les poudres d’aciers à coupe rapide sont utilisées pour la mise en œuvre de sièges de soupapes 
pour leur dureté à chaud élevée et leur bonne résistance à l’usure. Les aciers à coupe rapide 
(ex. M2) sont coûteux à cause de leur teneur élevée en éléments d’alliage (Mo, W, Cr, Co et V). 
La fluctuation importante du prix des matières premières au cours de la dernière décennie a 
occasionné une augmentation importante du coût de ces poudres d’acier à coupe rapide, ce qui a 
suscité un intérêt important de la part des fabricants de sièges de soupapes pour l’utilisation de 
matériaux moins coûteux afin de remplacer les aciers à coupe rapide. 
 
Ce projet a pour objectif principal de concevoir un acier à outils dont le coût de production 
(matières premières et procédé de mise en œuvre) est relativement faible comparativement à celui 
des aciers à coupe rapide. Le matériau de référence utilisé tout au long de ce projet contient de la 
poudre M2. Une nouvelle poudre d’acier à outils a donc été conçue dont le coût de mise en œuvre 
est inférieur à la poudre M2. La nouvelle poudre est moins coûteuse en matières premières que la 
poudre M2, car elle est principalement alliée avec des éléments d’alliage peu coûteux (ex. : Cr). 
De plus, la nouvelle poudre n’est pas recuite, comparativement à la M2 qui est typiquement 
recuite sous vide ou sous H2, ce qui contribue davantage à réduire son coût de mise en œuvre. La 
nouvelle poudre développée (poudre TS4) contient une teneur élevée en Cr, en V et en C 
vii 
 
(TS4 : 3.8 %mC, 12.5 %mCr, 1.5 %mMo, 2.5 %mW et 6 %mV). Ce projet présente les différentes 
étapes liées à la conception de la poudre TS4 et du procédé de mise en œuvre de cette poudre et 
de sièges de soupapes élaborés à partir de celle-ci. 
 
La composition unique de la poudre TS4 permet de l’atomiser à l’eau sans toutefois que les 
éléments d’alliage, comme le Cr ou le V, ne s’oxydent de façon catastrophique. Grâce à sa teneur 
élevée en carbone, la poudre contient très peu d’oxydes internes et l’oxydation se produit 
essentiellement dans une mince couche à la surface des particules de TS4. Toutefois, en présence 
d’une teneur élevée en carbone, si de l’oxygène est présent dans le bain liquide, les particules de 
poudres atomisées peuvent contenir une fraction élevée de porosité interne, ce qui peut nuire aux 
propriétés mécaniques des pièces, car les porosités fermées ne peuvent être éliminées lors du 
frittage. Ces pores fermés diminuent la section effective des pièces frittées et peuvent agir comme 
concentrateur de contraintes. Ainsi, les mécanismes de l’effet protecteur du carbone et de la 
formation de porosité ont été étudiés pour permettre un meilleur contrôle de la microstructure des 
poudres atomisées. Comme une poudre de composition similaire à l’acier à outil TS4 n’a jamais 
été étudiée auparavant, une caractérisation détaillée a été effectuée de sa microstructure. Les 
dimensions nanométriques des phases présentes dans la poudre TS4 telle qu’atomisée ont 
nécessité l’utilisation de techniques avancées de caractérisation incluant la microscopie à 
transmission et à balayage, la diffraction électronique, la diffraction rayons X, la spectrométrie 
rayons X par dispersion des énergies, la spectrométrie Auger et la spectrométrie des pertes 
d'énergie des électrons transmis à collection parallèle. La microstructure de la poudre TS4, à 
cause de sa haute teneur en C, en Cr et en V, est constituée de  50 %v d’austénite alliée et de 
 50 %v de carbures (M7C3 et M8C7), ce qui lui confère une microdureté après atomisation très 
élevée  1050 HV0.025.  
 
La couche d’oxyde de surface, bien que relativement mince, est nuisible au frittage et un procédé 
de broyage a été développé pour améliorer le frittage de la poudre TS4. La poudre telle 
qu’atomisée est tout d’abord décapée mécaniquement à l’aide d’un broyeur à tambour et est par 
la suite broyée à l’aide d’un broyeur à haute énergie (SPEX). De plus, des additifs qui 
promeuvent le frittage en phase liquide ont été étudiés pour accroître davantage la cinétique de 
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frittage. L’étude de l’effet de ces additifs a montré que le cuivre permet d’obtenir un très bon 
frittage entre les particules TS4 et les poudres d’acier allié. D’autre part, le MoS2 et le Fe3P ont 
été étudiés comme additifs et les résultats sont intéressants; formation de sulfures riches en Cr 
avec le MoS2 (dissociation du MoS2 pendant le frittage) et augmentation de la taille des carbures 
dans les particules TS4 avec le Fe3P. Cependant, les résultats obtenus sur la qualité du frittage 
avec ces additifs n’ont pas été aussi concluants qu’avec le cuivre. L’effet des caractéristiques des 
poudres (dureté, distribution de taille et morphologie) sur la compressibilité a été étudié pour 
maximiser la fraction massique maximale de poudre TS4 qu’il est possible d’intégrer dans un 
mélange. La ductilité de la poudre TS4 est trop faible pour qu’elle puisse constituer une fraction 
élevée d’un mélange et une fraction de 20 %m TS4 a été déterminée comme optimale. En raison 
de l’étude des caractéristiques des poudres et de l’effet des additifs, un mélange optimisé a été 
conçu pour la production de sièges de soupapes. 
 
Après la conception de la poudre TS4 et d’un mélange optimisé, des échantillons ont été frittés 
pour évaluer les propriétés après frittage et pour étudier l’évolution microstructurale des 
particules TS4. La microstructure des particules de TS4, initialement nanométrique, devient 
principalement micrométrique. La microstructure des particules de TS4 contient, après frittage, 
environ 50 %v d’austénite et 50 %v de carbures et de carbonitrures (M7C3 et M8(C, N)7). 
L’évaluation des propriétés mécaniques (limite de rupture transversale, résistance à l’écrasement 
radial et dureté apparente) a montré que le nouveau mélange conçu à base de TS4 est comparable 
à un mélange qui contient de la M2 et qui est utilisé industriellement. De plus, l’évaluation de la 
résistance à l’usure, par le biais d’un banc d’essai spécifique simulant des conditions typiques des 
sièges de soupapes, et de la dureté à chaud ont été évaluées et montrent également que le nouveau 
mélange conçu est comparable au mélange de référence industriel. 
 
Pour terminer, dû au succès de ce projet, la nouvelle poudre et le procédé de mise en œuvre de la 
poudre et de mise en œuvre de sièges de soupapes ont été brevetés. De plus, la poudre a été 
produite industriellement et le nouveau mélange optimisé est offert commercialement aux clients 
de notre partenaire industriel Federal-Mogul. La conception de la nouvelle poudre TS4 et du 
procédé de mise en œuvre a permis d’obtenir un acier à outils moins coûteux et tout aussi 
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performant que des aciers à coupe rapide tel le M2 pour des sièges de soupapes. Malgré la 
fluctuation du coût des matières premières depuis une décennie, la poudre TS4 (6.94 $/kg en 
2008; 3.78 $/kg en 2012) demeure plus avantageuse que la poudre M2 (7.66 $/kg en 2008; 
5.57 $/kg en 2012), ce qui rend ce projet aussi pertinent aujourd’hui qu’à son début. 
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ABSTRACT 
Although tool steels technology is well established for over a century, the production of tool steel 
by powder metallurgy (PM) is relatively new. High carbon, high chromium tool steels, which are 
difficult to process by the traditional tool steel process, can be atomized relatively easily by PM. 
In addition to the typical benefits associated with the PM process (reduction of machining 
operations, near-net parts, lean manufacturing, etc.), the microstructure of parts made by PM is 
relatively fine and homogeneous. The tool steel powders, initially sintered by hot isostatic 
pressing or by supersolidus liquid phase sintering, are now widely sintered using typical sintering 
conditions of low alloy steel powders (ex. : valve seat inserts). 
 
High speed steel powders (HSS) are used in valve seat inserts (VSI) for their high hot hardness 
and their good wear resistance. HSS powders (ex. : M2) are expensive because of their high 
concentration of alloying elements (Mo, W, Cr, Co and V). The important fluctuation of 
commodity prices during the last decade caused a significant increase of the cost of HSS powders 
and there is a high demand from VSI manufacturers to replace HSS powders by lower cost 
materials. 
 
The main objective of this project is to design a new tool steel powder, which is less expensive 
(raw materials and process) than HSS powders. The reference material which will be used 
throughout this project contains M2 HSS powder. Therefore, a new low cost tool steel powder 
has been designed to replace expensive HSS powders like the M2 powder. The new low cost tool 
steel powder (TS4 powder) contains a high concentration of Cr, V and C (TS4: 3.8 %wC, 
12.5 %wCr, 1.5 %wMo, 2.5 %wW and 6 %wV). This project presents the different steps involved 
in the design of the new TS4 powder and the manufacturing process of VSI containing TS4 
powder. 
 
Due to its unique composition, the TS4 powder can be water atomized without excessive 
oxidation of the alloying elements such as Cr or V. Because of its high carbon content, the TS4 
powder contains few internal oxides; the oxygen is mainly located in a relatively thin surface 
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oxide skin on the powder particles. However, the presence of dissolved oxygen in powders 
containing a high carbon content, can lead to porous powders, which adversely affect the 
mechanical properties of the sintered parts. Thus, the mechanisms responsible for the protective 
effect of carbon and of pore formation were studied to allow a better control of the microstructure 
of atomized powders. As the composition of the new TS4 powder is unique and has never been 
studied before, a detailed characterization of its microstructure was carried out. The nanoscaled 
dimensions of the phases of the as-atomized TS4 powder required the use of advanced 
characterization techniques, including transmission and scanning electron microscopy, electron 
diffraction, X-ray diffraction, X-ray energy dispersive spectroscopy, Auger electron spectroscopy 
and parallel electron energy-loss spectroscopy. The microstructure of the TS4 powder, because of 
its high concentration of C, Cr and V, consists of  50 %v alloyed austenite and of  50 %v 
alloyed carbides (M7C3 and M8C7), conferring a very high microhardess ( 1050 HV0.025) to the 
as atomized TS4 powder.   
 
The continuous oxide surface skin, although relatively thin, is detrimental to sintering and a 
grinding process was designed to improve the sinterability of the TS4 powder. Moreover, 
additives that promote liquid phase sintering were studied to further improve the kinetics of 
sintering. The study of the effect of these additives has shown that the bonding between TS4 
particles and alloyed steel particles is good with copper addition. In addition, the results obtained 
with MoS2 and Fe3P additions showed interesting results; the formation of Cr rich sulphides with 
MoS2 addition (dissociation of the MoS2 during sintering) and an increase of the size of the 
carbides in TS4 particles with Fe3P addition. However, the results obtained with MoS2 and Fe3P 
additions are not as conclusive as with copper addition. The effect of the TS4 powder 
characteristics (microhardness, size distribution and morphology) on the compressibility was 
studied in order to maximize the weight fraction of TS4 powder that can be added in a mix. The 
TS4 powder cannot be added in large quantity in a mix because of its low ductility. Therefore, the 
optimal weight fraction that can be added to a mix was determined at 20 %m TS4. Due to the 
study of the powder characteristics and the effect of additives, an optimized mix was designed to 
manufacture VSI. 
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After the design of the new TS4 powder and of an optimized mix with the TS4 powder, samples 
were sintered to evaluate the properties after sintering and to study the microstructural evolution 
of the TS4 particles. The nanoscaled microstructure of the as-atomized TS4 powder becomes 
mainly micrometric in TS4 particles after sintering. The microstructure of TS4 particles after 
sintering contains about 50 %v alloyed austenite and about 50 %v of carbides and carbonitrides 
(M7C3 and M8(C, N)7). The evaluation of mechanical properties (transverse rupture strength, 
radial crushing strength and apparent hardness) showed that the new optimized mix containing 
the TS4 powder is comparable to that of a reference mix containing M2 HSS powder used 
industrially. Moreover, measurements of the wear resistance, by using a specialized bench (rig 
test) which simulates the operating conditions of VSI, and of the hot hardness showed that the 
new optimized mix is comparable to the industrial reference mix. 
 
Finally, due to the success of this project, the composition of the new powder, the powder 
production process and the manufacturing process of VSI were patented. In addition, the new 
TS4 powder is currently produced industrially and the new optimized mix is commercially 
available to customers of our industrial partner Federal-Mogul. The design of the new TS4 
powder and of the new process led to a cheaper tool steel powder which performs just as well as 
HSS powders such as M2 for VSI. Despite the fluctuating cost of raw materials in the last 
decade, the new TS4 powder (6.94 $/kg in 2008; 3.78 $/kg in 2012) remains more advantageous 
than M2 HSS powder (7.66 $/kg in 2008; 5.57 $/kg in 2012), which makes this project still 
relevant. 
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1 
INTRODUCTION 
 
La métallurgie des poudres (MP) est un domaine en plein essor. Ce procédé de mise en œuvre des 
matériaux permet la production de pièces relativement complexes à un coût compétitif. C’est un 
procédé plus écologique, en comparaison aux procédés traditionnels de mise en œuvre des 
matériaux et qui présente plusieurs avantages. Parmi les avantages du procédé de MP 
comparativement aux procédés traditionnels, il permet de réduire les opérations secondaires 
d’usinage, il permet d’obtenir des pièces près des cotes finales, il est moins énergivore et il 
nécessite moins de matières premières. Les opérations secondaires (usinage, perçage, alésage, 
etc.) constituent généralement une part importante des coûts de production des pièces. Les 
poudres de fer et d'acier sont les poudres métalliques qui occupent la plus grande part de marché 
pour ce type de procédé. Le secteur de l'automobile est un des marchés les plus importants qui 
utilise des pièces d'acier fabriquées par métallurgie des poudres. En Amérique du Nord, après une 
année difficile en 2009 où la production de pièces produite par MP a atteint son niveau le plus 
bas des dix dernières années, de l’ordre de 210,000 tonnes de pièces produites, la production est 
remontée en flèche en 2010 – 2011 avec une production annuelle de l’ordre de 320,000 tonnes de 
pièces produites (Ipmd.net, 2012). Déjà en 2002, près de 70 % de ces pièces étaient destinées au 
marché de l’automobile (Goto, 2003). Les véhicules automobiles actuels comptent en moyenne 
près de 50 pièces, ce qui représente plus de 8 kg de pièces, incluant entre autres, bielles, 
engrenages, et sièges de soupapes (Ipmd.net, 2012).  
 
Bien que la technologie liée au secteur automobile soit bien établie depuis longtemps, la demande 
est croissante pour des pièces de haute performance possédant des propriétés mécaniques élevées. 
Les sièges de soupapes sont un bon exemple de pièces qui sont sollicitées dans des conditions de 
plus en plus sévères. Les considérations environnementales croissantes des dernières décennies 
exigent l’utilisation de carburants de plus en plus propres. Du bannissement du plomb dans 
l’essence aux États-Unis en 1996 par le « clean air act » (Epa.gov, 1996) ou plus récemment par 
l’adoption de l’éthanol dans l’essence par la norme E85, ces modifications occasionnent l’usure 
plus rapide des sièges de soupapes (Krüger, 2001). À cela s’ajoute une demande croissance pour 
accroître la performance des moteurs. Pour augmenter la résistance à l’usure des sièges de 
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soupapes, l’industrie de la MP utilise des poudres très alliées comme des aciers à coupe rapide, 
qui contiennent des teneurs élevées en Mo et en W, ou des alliages à base de cobalt (Wang, 
1998). 
 
Avec l'avènement de pays comme la Chine dans l'ère de l'industrialisation, notamment dans la 
production d'acier, le coût de certains éléments d'alliage, comme le molybdène, le nickel et le 
cobalt a augmenté considérablement. Cette augmentation élevée du coût des matières premières 
résulte en une perte de profit non négligeable pour les producteurs européens et nord-américains 
de poudres alliées, ainsi que pour les producteurs de pièces. La figure 1 illustre le coût de certains 
éléments d’alliage utilisés dans les aciers à coupe rapide au cours des dernières années. Pour un 
acier à coupe rapide typiquement utilisé pour des sièges de soupapes, par exemple l’acier AISI 
M2 (0.85 %mC, 4 %mCr, 5 %mMo, 6 %mW et 2 %mV), le coût en matières premières est passé de 
3.04 $/kg en 2003 à 7.66 $/kg en 2008 (Infomine, 2008). C’est une augmentation d’environ 
150 %. 
 
Il y a donc d’une part l’augmentation du coût des matières premières et d’autre part la nécessité 
d’utiliser des alliages coûteux pour contrer l’usure supplémentaire occasionnée par l’utilisation de 
nouveaux carburants, qui s’ajoute à la demande constante pour améliorer la performance des 
moteurs. La demande est donc forte de la part de l’industrie pour le développement de nouveaux 
matériaux qui sont à la fois très résistants à l’usure, mais peu coûteux. L’objectif principal de 
cette thèse est donc de concevoir un nouveau matériau de composition originale, qui n’a jamais 
été étudié auparavant, pour remplacer des sièges de soupapes qui contiennent des aciers à coupe 
rapide coûteux.  La nouvelle poudre d’acier à outils conçue est mélangé avec une poudre d’acier 
allié autotrempante et les pièces frittées sont des aciers composites acier allié autotrempant / acier 
à outils. Ce projet est en partenariat avec la compagnie Federal-Mogul qui produit, entre autres, 
des sièges de soupapes par MP.   
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Figure 1 : Coût des métaux au cours des dernières années, a) Ferromolybdène ($US/lb de Mo), 
b) Ferrochrome ($US/kg de Cr), c) Ferrotungstène ($US/kg de W) et d) Ferrovanadium ($US/kg 
de V);  (Infomine.com, 2008; 2012). 
 
L’objectif principal de la conception d’un nouveau matériau pour des applications de sièges de 
soupapes se subdivise en plusieurs objectifs : 
 Conception d’une nouvelle poudre d’acier à outils relativement peu coûteuse; 
 Conception d’un procédé de production de la nouvelle poudre d’acier à outils; 
 Conception de mélanges pour l’obtention de pièces frittées pouvant remplacer les alliages 
actuellement utilisés à base d’acier à coupe rapide pour des sièges de soupapes; 
 La caractérisation détaillée de la microstructure de ce nouveau matériau à toutes les étapes 
du procédé, en partant des poudres atomisées aux pièces frittées et traités thermiquement; 
a 
b 
c d 
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 L’étude de plusieurs caractéristiques des poudres et leur impact sur les propriétés des 
poudres, des mélanges et des pièces frittées; 
 Transfert industriel du procédé développé en laboratoire; 
 
La représentation schématique de la démarche scientifique utilisée pour atteindre les objectifs de 
cette thèse est présentée à la figure 2. La démarche scientifique consiste à concevoir une nouvelle 
poudre d’acier à outils de composition originale, qui n’a jamais été étudié auparavant, à produire 
cette nouvelle poudre et à la caractériser en détail (microstructure et propriétés). Par la suite, un 
procédé de broyage a été développé pour permettre d’utiliser la nouvelle poudre dans un mélange 
poudre d’acier à outils / poudre d’acier allié autotrempante. L’effet de différentes quantités de la 
nouvelle poudre et de différents additifs (ex. : Cu, MoS2, graphite, etc.) a été étudié pour obtenir 
un mélange optimisé qui permet de maximiser l’utilisation de la nouvelle poudre d’acier à outils 
et les propriétés après frittages. Les propriétés après frittage (propriétés mécaniques et résistance 
à l’usure) ont été évaluées. Le transfert industriel du procédé de production de la nouvelle poudre 
et des pièces a été effectué. La nouvelle poudre d’acier à outils, le procédé de production de la 
nouvelle poudre et le procédé de production de sièges de soupapes ont été brevetés. 
 
 
Figure 2 : représentation schématique de la démarche scientifique utilisée pour atteindre les 
objectifs de cette thèse. 
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Afin d’obtenir une nouvelle poudre d’acier à outils peu coûteuse, des éléments d’alliage 
carburigène peu coûteux comme le chrome ont été étudiés. Le principal problème lié à 
l’utilisation d’une teneur relativement élevée d’un élément comme le chrome est l’oxydation. En 
effet, le chrome s’oxyde facilement et une fraction importante de chrome peut s’oxyder lors de la 
production de la poudre (ex. : atomisation à l’eau) ou lors du frittage. Le principal défi 
technologique de cette thèse est d’éviter l’oxydation d’éléments d’alliage sensible à l’oxydation 
(ex. Cr) lors de la production des nouvelles poudres d’acier à outils ou lors du frittage, tout en 
évitant des procédés coûteux (ex. : recuits de longue durée à haute température sous vide ou sous 
hydrogène). 
 
Les résultats générés lors des travaux de cette thèse sont divisés en trois sections; 1) Conception, 
production et caractérisation de la nouvelle poudre (poudre TS4); 2) Effets des caractéristiques et 
des propriétés des nouvelles poudres sur la compressibilité et la microstructure après frittage; 
3) Caractérisation de pièces frittées, leur microstructure et leurs propriétés.  
 
Ce document présente tout d’abord une revue de la littérature portant sur les principaux aspects 
étudiés dans cette thèse, soit la production de poudres et de pièces d’acier à outils, leur 
microstructure et les mécanismes d’usure. Par la suite, les procédures expérimentales utilisées 
pour la réalisation de ce projet sont présentées. 
 
Le premier chapitre de résultats porte sur la conception, la production et la caractérisation de la 
nouvelle poudre. Ce chapitre présente donc le processus itératif qui a mené vers la conception 
d’une nouvelle poudre de composition chimique optimisée (poudre TS4). La caractérisation 
détaillée de toutes les phases présentes dans la poudre telle qu’atomisée a été effectuée. Étant 
donné l’échelle nanoscopique des phases, la microscopie électronique à balayage avec canon à 
effet de champ (MEB-FEG) et la microscopie électronique en transmission (MET) ont été 
utilisées pour l’observation de ces nanostructures. La nature chimique et cristallographique de ces 
phases a été déterminée à l’aide de la spectroscopie Auger (AES), de la diffraction rayons X 
(DRX), de la spectroscopie rayons X à dispersion d’énergie (EDS), de la spectrométrie des pertes 
d’énergie des électrons transmis à collection parallèle (PEELS) et de la diffraction électronique 
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(DÉ). Un procédé de broyage a été développé pour réduire la taille des particules et pour enlever 
la couche d’oxyde superficielle. En raison du succès de la production en laboratoire de la poudre 
TS4, le transfert du procédé vers la production industrielle a été effectué avec succès également. 
Deux producteurs de poudre industriels ont atomisé un total de 14 lots de la poudre TS4 jusqu’à 
présent. Plusieurs lots industriels, ainsi que des lots atomisés en laboratoire présentent une 
porosité interne importante. Ce phénomène a été étudié pour comprendre les mécanismes de 
formation des pores internes dans la poudre TS4. Le dernier paramètre étudié dans ce chapitre est 
l’effet du carbone. Comme la poudre TS4 contient une teneur élevée en carbone (3.8 %mC), 
plusieurs lots ont été atomisés avec des teneurs plus faibles, jusqu’à 0.8 %mC, pour étudier l’effet 
du carbone sur plusieurs paramètres tels que la compressibilité, l’oxydation interne et la 
microdureté. 
 
Le deuxième chapitre de résultats porte sur les effets des caractéristiques et des propriétés des 
nouvelles poudres sur la compressibilité et la microstructure après frittage. La poudre TS4 ayant 
été optimisée précédemment, des mélanges ont été élaborés pour maximiser l’utilisation de cette 
poudre. L’effet de divers additifs (Cu, Fe3P et MoS2) a été étudié, notamment leur interaction 
avec la poudre TS4 lors du frittage de pièces. Une attention particulière a été portée sur l’addition 
de ferrophosphore étant donné que cet additif permet de doubler la taille des constituants 
microstructuraux après frittage dans les particules de TS4. Les résultats de ce chapitre ont permis 
de déterminer un mélange optimisé (LMO1) composé entre autres de la poudre TS4 et qui sera 
utilisé pour la production d’échantillons frittés pour l’évaluation de la résistance à l’usure. 
 
Le troisième chapitre de résultats porte sur le frittage d’échantillons élaborés à partir du mélange 
LMO1. Ainsi, une caractérisation détaillée des constituants microstructuraux des particules de 
TS4 après frittage a été effectuée. Les propriétés mécaniques d’échantillons élaborés à partir du 
mélange LMO1 ont été évaluées. La résistance à vert des pièces non frittées a tout d’abord été 
évaluée. Par la suite des échantillons ont été frittés et plusieurs traitements post frittage ont été 
réalisés. Les propriétés mécaniques, comme la limite de rupture transversale et la résistance à 
l’écrasement radial ont été évaluées pour des échantillons frittés avec et sans traitements 
thermiques postfrittage. De plus, étant donné que les sièges de soupapes sont sollicités à haute 
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température, pouvant atteindre près de 500 C, l’évaluation de la dureté à chaud d’échantillons a 
été effectuée à plusieurs températures. Des essais de résistance à l’usure ont conclu la série 
d’essais de cette thèse. Les essais de résistance à l’usure ont été réalisés sur un banc d’essai qui 
simule des conditions semblables à celles de sièges de soupapes dans des moteurs automobiles.  
 
Ce document conclut sur les grandes réalisations qui résulte de ce projet de doctorat. Parmi ces 
grandes réalisations, il y a le développement d’une nouvelle poudre d’acier à outils à haut 
carbone (TS4) qui a permis de remplacer avec succès des aciers à coupe rapide utilisés pour des 
sièges de soupapes de moteurs à combustion. Cette nouvelle poudre est principalement alliée au 
chrome et au vanadium et sa composition nominale est : 3.8 %mC, 12.5 %mCr, 6 %mV, 1.5 %mMo 
et 2.5 %mW. Sa teneur élevée en carbone permet d’atomiser cette poudre à l’eau, tout en évitant 
une oxydation importante des éléments d’alliage. La teneur typique en oxygène dans la poudre 
atomisée est inférieure à 0.2 %mO. Sa remarquable résistance à l’usure est conférée par la 
présence importante de carbures de types M7C3 (riches en Cr) et M8C7 (riches en V). L’étude 
approfondie de la microstructure de la poudre TS4 et des particules de TS4 dans des pièces 
frittées a mené vers une excellente compréhension de l’évolution microstructurale de ce nouvel 
acier à outils à haute teneur en carbone. De plus, cette thèse a mené à un premier brevet portant 
sur la composition de la poudre TS4 et du procédé de mise en œuvre de la poudre et de la 
production de sièges de soupapes (Christopherson, 2009). Ainsi, le mélange LMO1 développé 
dans le cadre de ce projet est actuellement offert par Federal-Mogul à ses clients. En 2012, un 
second brevet provisoire a également été déposé portant sur une autre application de la poudre 
TS4.  
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CHAPITRE 1 REVUE DE LA LITTÉRATURE 
1.1 Aciers à outils 
L'utilisation principale des aciers à outils est de mettre en œuvre des matériaux. Bien qu’ils furent 
développés initialement pour la fabrication d’outils d’usinage, de moules ou de matrices, ils sont 
de plus en plus utilisés dans la fabrication de pièces finies ou semi-finies qui requiert une 
résistance à l’usure élevée (ex. : sièges de soupapes). Il existe plusieurs gammes d’aciers à outils 
qui sont classés selon leur utilisation principale (tableau 1.1). La microstructure et les propriétés 
spécifiques de chacune de ces gammes d’acier sont obtenues en ajoutant des éléments d’alliage 
(Mn, Cr, Si, V, Ni, Mo, W et V) à des teneurs appropriées, ainsi que de la teneur en carbone. La 
teneur en carbone et en éléments d’alliage varie beaucoup (0.1 à 2.85 %mC; 1 à 43 %m total en 
éléments d’alliage).  
 
Tableau 1.1 : Principales gammes d’acier à outils (Roberts, 1998). 
 
Gamme 
d’acier 
à outils 
Principaux 
éléments 
 d’alliage (%m) 
%mC 
Teneur totale 
en éléments 
d’alliage (%m) 
Microstructur
e 
typique 
W Non alliés Cr et V 0.7 – 1.5 < 1 Martensite 
L 
Faiblement 
alliés 
Mn, Cr, V, Ni et Mo 0.45 – 1.1 1.8 – 5 Martensite 
S 
Résistants 
aux chocs 
Mn, Si, Cr, Mo, W 
et V 
0.4 – 0.65 1.5 – 7.5 Martensite 
O 
Pour travail à 
froid, trempé à 
l’huile 
Mn, Si, Cr, Mo et W 0.85 – 1.55 1 – 5.5 Martensite 
A 
Pour travail à 
froid, trempé à 
l’air 
Mn, Si, Cr, Ni, Mo, 
W et V 
0.45 – 2.85 3.5 – 15 
Martensite 
MC, M6C, 
M23C6 
D 
Pour travail à 
froid, à haut 
Cr et haut C 
Cr, Mo, V et Co 1.4 – 2.5 11 – 18.7 
Martensite 
M7C3, M23C6 
MC 
H 
Pour travail à 
chaud 
Si, Cr, Mo, W, V et 
Co 
0.25 – 0.7 6.6 – 27.8 
Martensite 
M6C, MC 
T,
M 
Aciers à coupe 
rapide 
Cr, Mo, W, V et Co 0.75 – 1.4 5.8 - 43 
Martensite 
M6C, MC 
P Pour moules Mn, Cr, Ni et Mo 0.1 – 0.65 1.2 – 17.6 Martensite 
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Les trois propriétés les plus importantes pour les aciers à outils sont typiquement la résistance à 
l’usure, la ténacité et la dureté à chaud. Le tableau 1.2 présente de façon qualitative les propriétés 
typiques pour les gammes d’acier à outils. En règle générale, plus la teneur en éléments d’alliage 
et en carbone augmente, plus la résistante à l’usure et la dureté à chaud augmente, alors que la 
ténacité diminue. Ceci est principalement dû au fait qu’avec une augmentation en carbone et en 
éléments d’alliage, la fraction volumique de carbures alliés augmente. La dureté des carbures 
alliés est élevée (1200 à 3000 HV; figure 1.1; Roberts, 1998), mais ils sont généralement fragiles. 
Les cinq types de carbures alliés qui sont présents dans les aciers à outils sont : MC, M6C, M23C6, 
M2C, M7C3 et M6C. 
 
Tableau 1.2 : Résistance à l’usure, ténacité et dureté à chaud des aciers à outils (Roberts, 1998). 
Gamme Résistance à l’usure Ténacité Dureté à chaud 
W Faible Moyenne Faible 
L Faible Moyenne Faible 
S Faible Élevée Moyenne 
O Moyenne Faible Faible 
A Moyenne Moyenne Moyenne 
D Élevée Faible Moyenne 
H Moyenne Moyenne Élevée 
T Élevée Faible Élevée 
M Élevée Faible Élevée 
P Faible Élevée Moyenne 
 
 
Figure 1.1 : Dureté approximative des carbures alliés que l’on retrouve dans les aciers à outils. 
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Les propriétés requises pour une application spécifique vont donc dicter le choix de la gamme 
d’acier à outils. Par exemple, un siège de soupape est une pièce qui est ajustée à la presse 
(« press  fit ») et qui subit de l’usure à haute température (250 – 500 C). Parmi les propriétés 
importantes des aciers à outils, la résistance à l’usure et la dureté à chaud sont les propriétés à 
considérer pour ces sièges de soupapes. Le tableau 1.2 peut servir de guide dans le choix de la 
gamme d’acier à outils. Il y a trois gammes d’acier qui confèrent une résistance à l’usure élevée, 
les gammes D, T et M. En ce qui concerne la dureté à chaud, les gammes H, T et M sont celles 
qui sont le meilleur choix. Pour maximiser les propriétés de sièges de soupapes, les aciers pour 
travail à chaud (gamme H), les aciers pour travail à froid à haut carbone et à haut chrome (gamme 
D) et les aciers à coupe rapide (gammes T et M) sont les meilleurs choix. Les prochaines sections 
traitent des particularités de ces gammes d’acier. 
 
1.1.1 Aciers à outils pour travail à chaud (gamme H) 
Les outils de cette gamme ont été élaborés pour résister à l’adoucissement durant de longues 
périodes à haute température. Les aciers de cette gamme sont divisés en trois catégories basées 
sur leur principal contenu en éléments d’alliage soit : le chrome, le tungstène ou le molybdène. 
Leur teneur en carbone est relativement faible (0.25 – 0.70%mC), ce qui leur confère une bonne 
ténacité. La microstructure typique d’un acier H13 est présentée à la figure 1.2(a). La fraction 
volumique des principaux carbures (type MC, riche en vanadium) est relativement faible étant 
donné sa faible teneur en carbone (0.41 %mC). La trempabilité de la matrice est élevée, étant 
donné sa teneur en chrome, qui est typiquement supérieure à 4 %mCr.  
 
La figure 1.2(b) présente la microstructure typique d’un acier H23, qui contient des carbures 
principalement composés de tungstène. La fraction volumique de carbures des aciers à outils pour 
travail à chaud au tungstène et au molybdène est beaucoup plus élevée puisque les carbures de 
tungstène (M6C; typiquement Fe4W2C ou Fe3W3C) contiennent une fraction importante de fer et 
le ratio Métal/Carbone est élevé (6/1). Ce faible élevé M/C permet de générer une fraction 
volumique importante de carbures, même si la teneur en carbone est relativement faible. 
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Figure 1.2 : Microstructures d’aciers à outils pour travail à chaud, a) Acier H13 (0.4 %mC, 
1.6 %mMo, 5.1 %mCr et 1.1 %mV) élaboré par MP  (Fedrizzi, 2012) et b) Acier à outils H23 
(composition typique : 0.3 %mC, 12 %mW, 12 %mCr et 1 %mV) élaboré par un procédé de 
métallurgie traditionnel (Vander Voort, 2004). 
 
Les aciers de cette gamme présentent également une bonne dureté à chaud, notamment pour les 
alliages basés sur le tungstène et le molybdène, principalement à cause des carbures alliés 
présents. La figure 1.3 présente l’effet de la teneur en vanadium sur la dureté à chaud d’un acier 
pour travail à chaud au chrome. Cette figure met en évidence l’effet important d’un faible ajout 
de vanadium sur la dureté à chaud. Un ajout de 0.5 %mV fait passer la dureté à chaud de 235 HB 
( 22 HRC) à 310 HB ( 33 HRC). La dureté des carbures de vanadium est de l’ordre de 
3000 HV et ils permettent d’accroître de façon importante la résistance à l’usure des aciers à 
outils. La prochaine section porte sur les aciers à outils pour le travail à froid à haut chrome et à 
haut carbone (gamme D). Cette gamme d’acier présente la résistance à l’usure la plus élevée 
parmi les aciers à outils. Leur résistance à l’usure provient de leur fraction volumique importante 
de carbures de chrome, ainsi que leur teneur en vanadium qui peut être relativement élevée 
(jusqu’à environ 4 %mV). 
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Figure 1.3 : Effet de vanadium sur la dureté à chaud d’un acier à outils pour travail à chaud au 
chrome (0.33 %mC, 5%mCr, 0.8 %mSi and 1.35 %mMo) (Roberts, 1998). 
 
1.1.2 Aciers à outils à teneur élevée en chrome et en carbone (gamme D) 
Cette gamme d’acier contient la teneur totale en éléments d’alliage la plus élevée dans les aciers à 
outils pour travail à froid (13 à 19 %m). Ces aciers contiennent principalement du chrome 
(typiquement 11 à 13.5 %mCr), mais ils peuvent contenir également du molybdène, du tungstène 
ou du vanadium. Une des particularités de cette gamme d’acier est sa teneur élevée en carbone 
qui se situe typiquement entre 1.4 et 2.5 %mC, mais certains aciers à outils spécifiques à la 
métallurgie des poudres peuvent contenir près de 3 %mC (ex. : Vanadis 10 : 2.9 %mC, 8 %mCr, 
1.5 %mMo et 9.8 %mV. La résistance à l’usure exceptionnelle des aciers de cette gamme provient 
de la fraction importante de carbures alliés (principalement de type M7C3 et MC) qui peut 
atteindre près de 50 %v. La figure 1.4(a) présente la microstructure d’un acier D7 qui contient une 
fraction volumique importante de carbures. Un acier typique D7 contient une teneur élevée en 
carbone (2.15 – 2.5 %mC), en chrome (12.5 %mCr) et en vanadium (4 %mV), ce qui favorise une 
fraction élevée de carbure. Une réduction de la teneur en carbone et en éléments d’alliage (ex. : 
acier D3; figure 1.4(b)) aura pour effet de réduire la fraction volumique de carbures. 
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Figure 1.4 : Micrographies d’aciers à outils pour travail à froid à haute teneur en carbone et en 
chrome, a) Acier à outils D7mod (2.5 %mC, 2.0 %mMo, 12.5 %mCr, 2.9 %mNi et 1.5 %mV) élaboré 
par MP (Weber, 2006) et b) Acier à outils D3 (composition typique : 2.2 %mC, 1 %mW, 12 %mCr 
et 1 %mV) élaboré par un procédé de métallurgie traditionnel (Vander Voort, 2004). 
 
Comme mentionnée précédemment, la présence de carbures de vanadium (carbures de type MC) 
améliore de beaucoup la résistance à l’usure. La figure 1.5 présente l’effet de la teneur en 
vanadium d’aciers à outils sur la résistance à l’usure relative. 
 
 
Figure 1.5 : Effet de la teneur en vanadium d’aciers à outils sur la résistance à l’usure relative 
(Crucible.com, 2012). 
 
14 
 
Bien que la figure 1.5 illustre bien l’effet positif d’une augmentation de la teneur en vanadium sur 
la résistance à l’usure, une augmentation de la teneur en vanadium a un impact négatif sur la 
ténacité à cause de la fraction volumique élevée de carbures. De plus, la dureté à chaud des aciers 
de cette gamme est plutôt moyenne. Pour les applications qui nécessitent une bonne résistance à 
l’usure et une dureté à chaud élevée, ce sont les aciers à coupe rapide (gammes M et T) qui sont 
les aciers de choix. 
 
1.1.3 Aciers à coupe rapide (gammes M et T) 
Les aciers à coupe rapide sont les aciers à outils qui contiennent la teneur totale la plus élevée en 
éléments d’alliage ( 6 à 45 %m). Ces gammes d’acier contiennent principalement du Mo, du W, 
du Cr, du V et du Co. La gamme M contient principalement du molybdène, alors que la gamme 
W contient principalement du tungstène. La particularité des aciers à coupe rapide est de 
maintenir une dureté élevée à haute température (dureté à chaud). La dureté à chaud typique des 
aciers à coupe rapide est de  52 HRC à 540 C et de  48 HRC à  595 C (Roberts, 1998). La 
microstructure typique des aciers à coupe rapide est composée d’une matrice martensitique et de 
carbures alliés (principalement M6C et MC). La figure 1.6 présente des micrographies typiques 
d’aciers à coupe rapide frittés et revenus; un acier M2 à la figure 1.6(a) et un acier T6 à la 
figure 1.6(b). 
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Figure 1.6 : a) Micrographie d’un acier M2 fritté (0.84 %mC, 4.0 %mCr, 6.5 %mW, 4.8 %mMo, et 
2 %mV) (Várez, 2004) et b) Micrographie d’un acier T6 fritté (0.75 %mC, 4.4 %mCr, 20.2 %mW, 
0.4 %mMo,  1.5 %mV et 12.5 %mCo) (Martinez, 1990). 
 
La figure 1.7(a) met en évidence la dureté à chaud élevée des aciers à coupe rapide en 
comparaison avec un acier à outils faiblement allié. L’excellente dureté à chaud des aciers à 
coupe rapide provient des carbures alliés (type M6C) qui sont composés en grande partie par le 
molybdène et le tungstène. En plus de la teneur élevée en Mo et en W, les aciers à coupe rapide 
peuvent contenir une teneur relativement élevée en cobalt (jusqu’à  13 %mCo). Le cobalt, 
contrairement aux autres éléments d’alliage utilisés dans les aciers à coupe rapide, est peu soluble 
dans les carbures alliés usuels. Le rôle du Co dans les aciers à coupe rapide est de durcir la 
matrice par solution solide. La figure 1.7(b) met en évidence l’effet de la teneur en cobalt sur la 
dureté à chaud d’aciers à coupe rapide de la gamme T. Ainsi, un acier T1 (0.7 %mC, 4 %mCr, 
18 %mW et 1.1 %mV) dont la dureté est  550 HB à 500 C est  615 HB pour un acier T6 
(0.8 %mC, 4.4 %mCr, 19.8 %mW, 1.8 %mV et 12 %mCo). Un acier à outils tel que le T6, contient 
une teneur globale en éléments d’alliage d’environ 38 %m. La production de tels aciers requiert 
donc une attention particulière pour obtenir la microstructure et les propriétés désirées. 
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Figure 1.7 : a) Dureté à chaud d’aciers à coupe rapide comparée à celle d’un acier à outils 
faiblement allié et b) Effet de la teneur en cobalt sur la dureté à chaud d’aciers à outils de la 
gamme T (Roberts, 1998). 
 
1.2  Production de poudres d'acier à outils 
Les deux procédés les plus répandus pour la production d’aciers à outils sont la coulée en lingot 
et la métallurgie des poudres (MP). La coulée en lingot est un procédé relativement simple dont 
l’utilisation principale est la production de matrices, de moules et d’outils de coupe. Les 
principales difficultés dans la production d’aciers à outils par coulée résident dans leur 
microstructure grossière et hétérogène. La figure 1.8 présente une micrographie d’un acier à 
coupe rapide M3/2 élaboré par le procédé traditionnel de coulée en lingot. En plus de la 
distribution hétérogène des carbures, certains types de carbures (carbures de vanadium; MC) ont 
une orientation préférentielle dans la direction de corroyage et leur taille est relativement élevée 
( 5 à 8 µm). 
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Figure 1.8 : Microstructure d’un acier à outil M3/2 (1.2 %mC, 4.1 %mCr, 4.9 %mMo, 5.9 %mW et 
2.8 %mV) montrant l’hétérogénéité de la distribution des carbures MC et M6C et l’orientation 
préférentielle des carbures de vanadium (MC) qui ont une taille importante ( 5 à 8 µm) 
(Mesquita, 2004). 
  
La production d’aciers à outils par le procédé de la MP a permis de résoudre plusieurs des 
problèmes associés à la production des aciers à outils par coulée en lingot, notamment en ce qui a 
trait à la microstructure. Les figures 1.9 et 1.10 présentent, respectivement, des micrographies et 
la distribution de taille d’aciers à coupe rapide T15 (1.55 %mC, 1.5 %mCr, 12.5 %mW, 5 %mV et 
5 %mCo) qui ont été élaborés par le procédé de coulée en lingots et par MP. Ces deux figures 
illustrent l’avantage du procédé de métallurgie des poudres sur celui de la coulée en lingot par 
une meilleure distribution des carbures et une microstructure hétérogène et plus fine. 
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Figure 1.9 : Micrographies d’acier T15 montrant des carbures alliés, a) Acier corroyé et b) Acier 
élaboré par MP (Pease III, 1998). 
 
 
Figure 1.10 : Distribution de la taille des carbures primaires d’un acier à coupe rapide T15 
élaboré par un procédé de coulée en lingot et par un procédé de MP (Roberts, 1998). 
 
Le procédé le plus utilisé pour la production de poudres est l’atomisation. Tout comme pour les 
aciers faiblement alliés, les aciers à outils peuvent être atomisés au gaz ou à l’eau. Le fluide 
d’atomisation est sélectionné en fonction de l’alliage atomisé ou du procédé de mise en œuvre 
pour la production de pièces. La morphologie est la principale caractéristique qui sera influencée 
par le choix du fluide d’atomisation. Toutefois, dans le cas d’acier à outils qui contient des 
teneurs élevées en éléments susceptibles à l’oxydation comme le chrome, le choix du fluide 
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d’atomisation aura un impact important sur l’oxydation des poudres. Les figures 1.11(a) et 
1.11(b) présentent des micrographies mettant en évidence la morphologie plutôt sphérique 
d’aciers à outils atomisés au gaz. Dans le cas où les poudres sont atomisées à l’eau (figure 
1.11(c)), la morphologie des poudres est irrégulière.  
  
    
 
Figure 1.11 : Morphologie des poudres d’acier à outils atomisées; a) Poudre vanadis-4 (1.4 %mC, 
4.7 %mCr, 3.5 %mMo et 3.7 %mV) atomisée au gaz (Chang, 2011), b) Poudre D7 (2.3 %mC, 
12.5 %mCr, 1 %mMo et 4.1 %mV) atomisée au gaz (Kim, 1998) et c) Poudre PM-23 (1.25 %mC, 
3.8 %mCr, 6.2 %mW, 5 %mMo et 3.2 %mV) atomisée à l’eau (Sustarsic, 2006). 
 
Le procédé d’atomisation est un procédé relativement simple. Tout d’abord, l’acier liquide 
contenant les éléments d’alliage est atomisé avec des jets (argon, azote, eau, etc.) à haute 
pression. La figure 1.12 présente un schéma typique du procédé d’atomisation au gaz. Un des 
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avantages de l’atomisation au gaz inerte comparativement à l’eau est qu’il permet de limiter 
l’oxydation des éléments d’alliage des aciers à outils, qui contiennent en général une teneur en 
chrome relativement élevée (> 4 %mCr). Les gouttelettes liquides se solidifient rapidement pour 
former des particules de poudres. La vitesse de refroidissement typique des poudres atomisées au 
gaz est de l’ordre de 104 C/s, alors que celui des poudres atomisées à l’eau est de l’ordre de 
10
5
 C/s (German, 1997). Le diamètre des particules est typiquement inférieur à quelques 
centaines de microns. 
 
 
Figure 1.12 : Schéma illustrant l’atomisation au gaz de poudres alliées (German, 1997). 
 
Pour faire suite à l’atomisation, les poudres sont traitées thermiquement pour deux raisons 
principales, soit pour réduire les oxydes et/ou pour abaisser leur dureté. Les poudres atomisées à 
l’eau sont inévitablement oxydées en surface dû au contact entre l’eau et le fer ou les éléments 
d’alliage comme le chrome. La couche d’oxyde superficielle est nuisible au frittage, car elle 
limite la création de bons liens métallurgiques entre les particules de poudre. Pour éliminer cette 
couche superficielle, les poudres peuvent être traitées thermiquement sous vide ou sous 
atmosphère réductrice, ce qui permet de réduire la couche d’oxyde.  
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Par ailleurs, les aciers à outils, compte tenu de leur utilisation, contiennent une teneur importante 
en éléments d’alliage, en plus de contenir une teneur relativement élevée en carbone (0.4 à 
2.5 %mC). La microstructure telle qu’atomisée de ces aciers, en plus d’être relativement fine, 
contient des carbures et une matrice alliée, qui peut être ferritique, austénitique ou martensitique. 
La dureté des poudres est donc relativement élevée, ce qui limite leur compressibilité. Les 
poudres sont donc typiquement recuites pour maximiser la précipitation des carbures relativement 
grossiers et d’obtenir une matrice de faible dureté contenant peu de carbone. La figure 1.13 
présente la microstructure d’une poudre d’acier T15 atomisée au gaz. La dureté de cette poudre 
T15 telle qu’atomisée est de l’ordre de 1000 HKN ( 1100 HV) (Kumar, 1991), alors que la 
dureté typique après recuit d’un acier T15 est de l’ordre de 241 – 277 HB ( 230 à 290 HV) 
(Roberts, 1998). Pour maximiser la précipitation de carbures et ainsi minimiser la dureté des 
particules, un traitement de recuit typique pour les aciers T15 consiste à maintenir l’acier à 870 – 
900 C pendant 1h à 4h et de le refroidir lentement à un taux de refroidissement maximal de 
22 C/h jusqu’à 500 C (Roberts, 1998). Ces traitements sont donc relativement coûteux étant 
donné qu’ils peuvent durer plus de 24 h. 
 
       
Figure 1.13 : a, b) Microstructure d’une poudre d’acier T15 atomisée au gaz (Kumar, 1991). 
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1.3 Poudres creuses 
À l’exception de certaines poudres particulières (ex. : poudre de fer spongieuse), la présence de 
porosités dans les poudres est généralement considérée comme un défaut. La présence de ces 
pores, particulièrement la porosité fermée, nuit aux propriétés mécaniques des pièces élaborées 
par MP. Il existe deux types de porosités fermées dans les poudres atomisées, soit la porosité vide 
ou la porosité contenant des gaz. 
 
La porosité vide est celle qui est la moins problématique dans l’élaboration de pièces par 
métallurgie des poudres, car lors du frittage, à haute température, ces porosités tendent à se 
refermer à cause de leur faible pression interne. Le mécanisme le plus courant de formation de 
porosités vides est le retrait de solidification (Dunning, 1994; Janowski, 1992). Ceci se produit 
lorsque le volume occupé par le solide lors de la solidification est plus faible que celui du volume 
initial de la goutte liquide. Ce type de pores se retrouve généralement entre les dendrites de 
solidification. De plus, comme la différence de densité volumique entre le liquide et le solide est 
relativement faible pour les métaux, la fraction volumique de ce type de porosité est 
généralement faible également.  
 
La porosité fermée la plus problématique dans l’élaboration de pièces par MP est celle qui 
contient des gaz. Contrairement aux porosités vides, celles qui contiennent des gaz ne se 
referment généralement pas lors du frittage. Il y a trois principaux mécanismes expliquant la 
formation de ce type de pores et qui sont : 1) la thermomigration de gaz adsorbé à la surface des 
particules de poudres vers le cœur de celles-ci (Rabin, 1990); 2) le piégeage du fluide 
d’atomisation (Rabin, 1990; Janowski, 1992; Dunning, 1994; Niimi, 1976); 3) la solubilité 
décroissante d’un gaz en solution en fonction d’une diminution de la température (Rabin, 1990; 
Janowski, 1992; Ashdown, 1991). 
 
La thermomigration consiste en des atomes de gaz adsorbés à la surface des poudres qui diffusent 
vers l’intérieur des particules de poudres. Ce mécanisme requiert que le temps de solidification 
soit assez long pour que les atomes de gaz puissent diffuser sur une distance relativement grande 
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(Rabin, 1990). La vitesse de solidification typique lors de l’atomisation est de l’ordre de 104 à 
10
5
 C/s (German, 1997). Ainsi, comme le temps de solidification est court lors de l’atomisation, 
ce mécanisme ne permet pas la formation d’une fraction volumique importante de porosité.  
 
Le piégeage du fluide d’atomisation est un autre mécanisme de formation des porosités dans les 
poudres atomisées. La formation de ce type de porosité peut être causée par différents fluides 
d’atomisation (azote, argon, eau, etc.). La formation se produit au contact entre le jet de métal 
liquide et les jets d’atomisation. La formation de ce type de porosité est illustrée à la figure 1.14. 
La taille d’une porosité peut être relativement grande comparativement à la taille de la particule 
(figure 1.15). Dans le cas d’un fluide réactif (ex. : air ou H2O), il peut y avoir réaction avec 
d’autres éléments présents dans le liquide (ex. : C ou S) pour produire d’autre gaz (ex. : SO2, CO 
ou CO2). 
 
 
Figure 1.14 : Schéma de formation de poudres creuses par piégeage du fluide d’atomisation 
(Rabin, 1990). 
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Figure 1.15 : Particule très poreuse dans une particule d’acier inoxydable 304 atomisé à l’argon 
(Dunning, 1994). 
  
Un autre mécanisme de formation de porosité est la solubilité décroissante d’un gaz lors du 
refroidissement. Ce type de porosité se produit lorsqu’un gaz est en solution dans le bain de métal 
liquide avant l’atomisation et que sa solubilité est plus faible dans le solide que dans le liquide. 
Lors du refroidissement des gouttelettes liquides, le gaz, qui est en solution dans le liquide, est 
rejeté au front de solidification au cœur des particules. Pour un gaz inerte (Ar, He) dont la 
solubilité est plutôt faible dans le liquide, la fraction volumique de pores sera relativement faible. 
Si l’élément en solution est en plus grande quantité et est réactif (H2, O2), la quantité de gaz peut 
être assez élevée pour faire exploser les particules de poudres (Ashdown, 1991). 
 
1.4 Additifs 
La présence d’éléments d’alliage dans des poudres d’acier alliées permet d’améliorer la 
trempabilité de celles-ci et ainsi d’améliorer les propriétés mécaniques des pièces frittées. 
Cependant, ces éléments d’alliage préalliés augmente la dureté de la ferrite constituant ces 
poudres et diminue leur compressibilité (figure 1.16). Certains additifs ajoutés sous forme de 
poudre dans les mélanges sont moins nuisibles à la compressibilité que lorsqu’ils sont préalliés 
dans la poudre. Ainsi, plusieurs additifs sont ajoutés sous forme de poudre dans les mélanges 
(ex. : carbone, nickel, ferroalliages, etc.). Cependant, la diffusion à l’état solide de ces éléments 
d’alliage dans la poudre d’acier est relativement lente. Une des astuces pour accroître la vitesse 
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de diffusion est l’utilisation d’additifs qui promeuvent la formation d’une phase liquide. La 
température de frittage typique des aciers étant de 1120 C, le cuivre dont la température de 
fusion est de 1083 C, est un des additifs couramment utilisés dans les mélanges de poudres 
d’acier. Le cuivre permet d’améliorer le frittage des pièces d’acier, notamment en permettant 
d’accroître le diamètre des ponts ente les particules de poudres d’acier et en arrondissant les 
pores. Par ces deux mécanismes, l’ajout de cuivre permet d’améliorer les propriétés mécaniques 
des pièces frittées. Il existe d’autres additifs qui, lorsqu’ajoutés aux poudres d’acier, promeuvent 
la création d’une phase liquide. Le MoS2 et le phosphore sont deux additifs qui permettent la 
formation d’une phase liquide à des températures inférieures à 1000 C. 
 
 
Figure 1.16 : Effets des éléments d’alliage préalliés sur la compressibilité de poudres d’acier 
(German, 1997). 
 
1.4.1 Ajout de phosphore 
L’ajout de phosphore dans les mélanges de poudres d’acier promeut la formation d’une phase 
liquide à une température aussi faible que 952 C. Le phosphore peut être ajouté sous plusieurs 
formes; préallié dans une poudre d’acier (Igharo, 1988; Molinari, 1994); sous forme de 
cuprophosphore (Igharo, 1988; Bolton, 1990; Preusse, 1999; Thorpe, 2005); sous forme de 
ferrophosphore (Bolton, 1990; Bolton, 1991; Oliveira, 1995). Néanmoins, le phosphore est 
typiquement ajouté sous forme de cuprophosphore ou de ferrophosphore. La figure 1.17 présente 
un diagramme ternaire du système Fe-Fe3C-Fe3P. Ce diagramme ternaire, système C-Fe-P 
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simplifié, met en évidence la présence de deux eutectiques binaires et un eutectique ternaire qui 
fondent à basse température (< 1120 C). 
 
 
Figure 1.17 : Diagramme d’équilibre Fe-Fe3C-Fe3P (Laplanche, 1975). 
 
Perrot (2008) a répertorié en grande partie les différentes réactions eutectiques et péritectiques 
(tableau 1.3). Les réactions ont été divisées selon la forme du carbone, Fe3C métastable ou 
graphite stable. Il existe donc pour le système métastable C-Fe-P cinq réactions possibles 
permettant la création d’une phase liquide à une température inférieure à 1100 C. Raghavan 
(2004) a modélisé des coupes isothermes pour le système C-Fe-P pour quatre températures : 
1100 C, 1000 C, 900 C et 800 C (figure 1.18). La figure 1.18(a) met en évidence le domaine 
important où peut exister une phase liquide à 1100 C. Même à une température de 1000 C 
(figure 1.18(b)), le domaine où une phase liquide est présente est très important. Les propriétés 
mécaniques de pièces frittées qui contiennent du phosphore sont optimales pour des teneurs 
inférieures à 0.6 %mP, ce qui limite la fraction volumique de la phase liquide (German, 1984). 
Au-delà de 0.6 %mP, la fraction volumique de phase liquide devient plus importante et peut 
mener à une densification importante lors du frittage (> 95 % densité relative) (German, 1984; 
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Bolton, 1990; Bolton, 1991; Khraisat, 2003). Avec l’ajout de composés riches en phosphore 
(ferrophosphore ou cuprophosphore), une phase liquide se forme rapidement autour de ces zones 
riches. Le liquide ainsi formé se répartit dans la pièce pour se retrouver dans les petites porosités 
et pénètre aux joints de grains des poudres d’acier. Cependant, la vitesse de diffusion du 
phosphore dans le fer étant élevée (figure 1.19 et tableau 1.5; Jandeska, 1982), le phosphore 
diffuse rapidement dans l’acier, abaissant ainsi la concentration locale en phosphore. Une fois 
redistribué dans l’ensemble de la pièce, pour une concentration globale de 0.6 %mP, le domaine 
où une phase liquide est présente est beaucoup moins important que lorsque la concentration en 
phosphore est élevée (figure 1.18). Pour cette raison les phases liquides, créées par la présence de 
phosphore, sont généralement transitoires pour une concentration globale inférieure à 0.6 %mP. 
Igharo (1988) a montré qu’il était possible de supprimer l’apparition d’une phase liquide si le 
phosphore a le temps de se redistribuer lors d’une montée en température très lente lors du 
frittage. 
 
Les réactions possibles du système simple C-Fe-P sont bien connues. Cependant, avec l’ajout 
d’autres additifs ou des poudres d’acier très alliées, comme des aciers à coupe rapide, les 
réactions sont plus complexes. Plusieurs chercheurs ont étudié l’effet de l’ajout de phosphore, 
sous forme de Fe-P ou de Cu-P, dans des systèmes composés d’acier très allié (Igharo, 1998; 
Oliveira, 1995; Bolton, 1990; Bolton, 1991; Preusse, 1999). Les observations de ces études ont 
montré qu’il semble exister deux plages de températures où il y a formation d’une phase liquide 
avec des aciers très alliés. La première plage est localisée entre 950 C et 1000 C et la deuxième 
plage entre 1040 C et 1060 C. Le tableau 1.4 présente les différentes réactions proposées par 
plusieurs auteurs en fonction du système étudié. 
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Tableau 1.3 : Réactions du système C-Fe-P menant à la formation d’une phase liquide pour le 
carbone sous forme de Fe3C métastable ou sous forme stable de graphite (Perrot, 2008). 
 Réaction Type Température (C) 
Carbone 
sous 
forme 
métastable 
Fe3C 
γ + Fe3P + Fe3C  L E1 952 
Fe2P + Fe3C  L + Fe3P U1 982 
Fe3P + Fe3C  L e2 993 
γ + Fe3P   + L U2 1006 
 + Fe3P  L e3 1048 
γ + Fe3C  L e4 1147 
Fe3P  Fe2P + L P1 1166 
Carbone 
sous 
forme 
stable 
graphite 
γ + Fe3P + (C)gr  L E1 958 
γ + Fe3P   + L U1 1006 
 + Fe3P  L e2 1048 
γ + Fe3C  L e3 1147 
Fe3P + (C)gr  Fe2P + L U2 1150 
Fe3P  Fe2P + L p1 1166 
E : eutectique ternaire, e : eutectique binaire, U : Quasi-péritectique et P : Péritectique 
 
Tableau 1.4 : Réactions proposés par différents auteurs dans des systèmes complexes contenant 
du phosphore. 
Réaction Type Température (C) Référence 
Fe + M3P + MC/M6C  L E 
950 – 1000 
Bolton, 1991 
Oliveira, 1995 
M3P + M3C  L e Thorpe, 2005 
Fe + M2P + M3P  L E Preusse, 1999 
Fe + Fe3P  L e 
1040 – 1060 
Igharo, 1988 
Bolton, 1990 
Preusse, 1999 
M3P + M6C  L e Bolton, 1991 
Fe + M3P + MC/M6C  L E Bolton, 1991 
Fe + M2P + M3P  L E Preusse, 1999 
Bolton, 1991 : T6 + Cu-P + graphite; M3/2 + Cu-P + graphite; 
Bolton, 1990 : M3/2 + Fe3P; M3/2 + Cu3P; 
Igharo, 1988 : HSS + PASC45 + Fe3P + graphite; 
Oliveira, 1995 : M3/2 + Cu3P + graphite; 
Preusse, 1999 : 316L + Fe3P; 316L + Cu3P; 
Thorpe, 2005 : acier maraging + Fe3P + graphite. 
E : eutectique ternaire et e : eutectique binaire 
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Figure 1.18 : Coupes isothermes du système C-Fe-P a) 1100 C, b) 1000 C, c) 900 C et d) 
800 C (Raghavan, 2004). 
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Figure 1.19 : Coefficients de diffusion de certains éléments dans la ferrite et dans l’austénite en 
fonction de la température (Jandeska, 1982). 
 
Tableau 1.5 : Coefficients de diffusion de certains éléments dans l’austénite à 1120 C (Jandeska, 
1982). 
Élément P Cu Mo Ni Fe 
Coefficient de diffusion 
(cm²/s) 
7  10-9 2  10-10 5  10-11 2.3  10-11 1.3  10-11 
 
Bien que l’utilisation du phosphore pour le frittage d’acier à outils soit plus complexe que le 
système C-Fe-P, plusieurs interactions ont été identifiées entre le phosphore et les différentes 
phases présentes dans des aciers à outils. Ainsi, les constituants Fe3P et Fe3C peuvent être 
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remplacés par des constituants plus complexes comme du M3P et des carbures MxC. En 
conséquence, l’analyse de phases riches en phosphore M3P peut contenir plusieurs éléments 
d’alliage tels que le Cr, le Mo et le V qui se substituent au fer (Bolton, 1990; Oliveira, 1995; 
Peusse, 1999). La diffusion d’éléments d’alliage donnant du M3P rend difficile la prédiction 
exacte de la température des réactions eutectiques ou péritectiques. Dans les aciers à coupe 
rapide, contenant une teneur élevée en Mo et en W et en V, les carbures stables présents sont de 
type M6C et MC. Plusieurs auteurs ont montré que les carbures M6C et les MC peuvent se 
substituer au Fe3C dans les réactions eutectiques (Bolton, 1191; Oliveira, 1995). L’analyse de ces 
carbures révèle également que le phosphore peut se substituer aux éléments métalliques du M6C 
(Oliveira, 1995), alors que la solubilité du phosphore est faible dans les carbures de type MC, car 
du phosphore n’a pas été détecté (Oliveira, 1995). 
 
L’utilisation du phosphore peut donc améliorer grandement les propriétés mécaniques en 
promouvant la présence d’une phase liquide à basse température lors du frittage. Cependant, il 
existe des additifs qui peuvent, en plus de promouvoir une phase liquide lors du frittage, 
améliorer d’autres propriétés telles que l’usinabilité.  
 
1.4.2 Ajout de MoS2 
Une étude réalisée par Berg (2001) a révélé qu’environ 60 % des pièces élaborées par MP 
nécessitent des opérations d’usinage. La demande est donc forte de la part de l’industrie pour 
améliorer l’usinabilité des pièces produites par MP. Plusieurs additifs peuvent être ajoutés pour 
améliorer l’usinabilité, mais les additifs à base de soufre (S pur, MnS et MoS2) sont les plus 
couramment utilisés (Causton, 1998). Le MnS est le plus utilisé, car il est stable à haute 
température et il interagit peu avec les autres éléments lors du frittage. Le S et le MoS2 sont 
moins utilisés que le MnS, malgré le fait qu’ils soient plus efficaces pour améliorer l’usinabilité 
(Lindsley, 2008). Leur faible utilisation provient du fait que le S et le MoS2 (le MoS2 se dissocie 
lors du frittage), interagissent avec les autres éléments présents (Fe, Cu, Cr, etc.). De plus, ils 
affectent certaines propriétés (ex. : changement dimensionnel) (Lindsley, 2008).  
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Le MoS2 est couramment utilisé comme lubrifiant solide à cause de sa structure lamellaire 
similaire à celle du graphite (figure 1.20) (Risdon, 2003). Le MoS2 n’est pas stable à haute 
température et se dissocie. Le MoS2 se dissocie généralement en deux étapes, la première étape 
consiste en une décomposition partielle,                à 927 C et la deuxième étape est 
la dissociation complète à 1093 C (Risdon, 2003). Le soufre, ainsi dissocié, diffuse dans les 
particules environnantes et réagit, entre autres, avec le fer pour former des sulfures de fer. Il 
existe un eutectique Fe-S qui fond à basse température ( FeS0.8 - 988 C; Kubaschewski, 1992; 
German, 1984). L’existence de cet eutectique occasionne la formation d’une phase liquide 
pendant le frittage. La présence de cette phase liquide accroît la diffusion et permet ainsi 
d’accroître la cinétique du frittage. Les bienfaits de cette phase liquide ont été observés lors du 
frittage d’aciers faiblement alliés (Engström, 1983), mais également dans des systèmes qui 
contiennent des aciers à outils (Sustarsic, 2006). La figure 1.21 illustre la présence d’une phase 
liquide à 987 C d’un acier à coupe rapide PM-23 auquel a été ajouté 3 %mMoS2. Un des 
problèmes avec la présence du soufre est la présence d’éléments d’alliage dont l’affinité est 
relativement élevée pour le soufre et qui forment des carbures relativement stables (ex. : Cr). La 
réaction entre le soufre et ces éléments d’alliage, pour former des sulfures stables, occasionne une 
diminution de la teneur en soufre et donc une diminution de la fraction volumique de la phase 
liquide associée. D’ailleurs, du MoS2 ajouté à un acier à coupe rapide mène à la formation de 
sulfures riches en éléments carburigènes comme le Cr et le V, qui ne peuvent plus participer à la 
formation de carbures (Sustarsic, 2006). Cependant, il faut noter que la formation de ces sulfures 
(ex. : Cr-S) peut être bénéfique pour l’usinabilité (ex. : sièges de soupapes; Kawata, 2009). 
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Figure 1.20 : Structure lamellaire du MoS2 (Sustarsic, 2006). 
 
 
Figure 1.21 : Indication de la présence d’une phase liquide à 987 C d’un acier PM-23 
(1.25 %mC, 3.8 %mCr, 6.2 %mW, 5 %mMo et 3.2 %mV) auquel a été jouté 3 %mMoS2; a) Courbe 
de dilatométrie différentielle et b) Courbes d’analyse thermique différentielle et 
thermogravimétrique (Sustarsic, 2001; 2006). 
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1.5 Frittage et traitements thermiques 
Typiquement, les pièces élaborées par MP d’aciers à outils sont mises en œuvre par des procédés 
qui permettent d’obtenir des pièces à haute densité. Les deux procédés les plus couramment 
utilisés pour la mise en œuvre sont le pressage isostatique à chaud (HIP : Hot Isostatic Pressing) 
et le frittage en phase liquide supersolidus (SLPS : Supersolidus Liquid Phase Sintering). Bien 
que le HIP et le SLPS soient les procédés les plus utilisés, les poudres d’aciers à outils peuvent 
être mises en œuvre également par les procédés traditionnels de MP de pressage et frittage (ex. : 
sièges de soupapes). 
 
Le pressage isostatique à chaud consiste typiquement à encapsuler une poudre dans un contenant 
scellé hermétiquement sous vide. Une pression isostatique est ensuite appliquée sur cette capsule 
à haute température (ex. : 1130 – 1195 C pour un T15; Kumar, 1991). Après le frittage, la 
capsule est enlevée. Les pièces qui sont élaborées par HIP requièrent généralement des poudres 
sphériques (atomisées au gaz) pour maximiser la densité. Ce procédé est relativement coûteux et 
complexe. 
 
Le frittage en phase liquide supersolidus consiste à fritter une pièce pressée à une température 
suffisamment élevée (ex. : 1220 – 1315 C pour un T15; Jauregi, 1992; Martinez, 1990) pour 
obtenir une phase liquide persistante, ce qui permet de maximiser la densité volumique de la 
pièce après frittage. Les pièces élaborées par SLPS ne sont pas encapsulées et doivent donc être 
manipulées à cru. Pour éviter les problèmes d’effritement, des poudres irrégulières (atomisées à 
l’eau) sont généralement utilisées, car elles permettent d’obtenir des pièces à cru avec une 
résistance à cru plus élevée qu’avec les poudres sphériques. Ce procédé est moins coûteux que le 
HIP. Cependant, le contrôle de la température doit être précis pour éviter de perdre l’intégrité 
géométrique de la pièce. Le contrôle de la température peut être défini par la notion de fenêtre 
opérationnelle (figure 1.22; Wright, 1999). Chaque alliage a une fenêtre opérationnelle spécifique 
en fonction de sa composition chimique (ex. : M2 : 1 – 5 °C, T1 et T42 : 10 – 15 °C; Wright, 
1993; Wright, 2000). 
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Suite au frittage, la microstructure des pièces frittées n’est pas optimale pour maximiser leurs 
propriétés. Les traitements thermiques pour optimiser la microstructure des pièces d’acier à outils 
frittées sont similaires à ceux des aciers à outils élaborés par le procédé traditionnel. La 
figure 1.23 présente un schéma d’un cycle thermique typique d’un acier à outils élaboré par le 
procédé traditionnel de coulée en lingots qui pourrait aussi bien être appliqué à des pièces d’acier 
à outils de MP. Les deux principales étapes pour obtenir les propriétés désirées sont 
l’austénitisation suivie d’un refroidissement relativement rapide et des revenus multiples. 
L’austénitisation permet de mettre en solution certains carbures et permet ainsi de contrôler leur 
précipitation lors du refroidissement. Les revenus multiples servent à maximiser la précipitation 
de carbures et à décomposer l’austénite résiduelle, ainsi que d’obtenir de la martensite revenue 
plus tenace. 
 
 
Figure 1.22 : Schéma de la fenêtre opérationnelle typique pour le frittage SLPS d’un acier à outils 
(14 %mMo et 4 %mCr); Tos : Température d’apparition du premier liquide; Tm : Température où la 
densité maximale est atteinte; Td : Température où apparait de la distorsion (Wright, 1999). 
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Figure 1.23 : Schéma du cycle thermique typique d’un acier à outils élaboré par le procédé 
conventionnel de coulée en lingots (Hoyle, 1988). 
 
La principale différence entre le cycle thermique des pièces élaborées par MP et celle par le 
procédé traditionnel de coulée en lingot est l’étape supplémentaire du frittage à haute température 
pour les pièces de MP. À la suite du frittage, les pièces élaborées par MP sont austénitisées et 
revenues pour maximiser leurs propriétés. Le cycle thermique post frittage des pièces élaborées 
par MP a un impact important sur la microstructure et les propriétés. Les figures 1.24(e) et 1.24(f) 
mettent en évidence l’effet de quatre cycles post frittage différent (figures 1.24(a), 1.24(b), 
1.24(c) et 1.24(d)) sur la résistance à l’adoucissement et la résistance à l’usure. Malgré une 
microstructure en apparence similaire, les propriétés, dans ce cas-ci, la résistance à 
l’adoucissement et la résistance à l’usure, peuvent varier. La résistance à l’usure est une des 
propriétés importantes à considérer pour l’élaboration de sièges de soupapes. 
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Figure 1.24 : Microstructure et propriétés d’un acier à coupe rapide T42 fritté (1220 C pendant 
1 h sous vide et refroidi à < 10 C/min) et revenu; a) Cycle 1 : austénitisé à 1000 C et maintien à 
625 C pendant 24 h; b) Cycle 2 : austénitisé à 975 C et maintien à 650 C pendant 6 h; 
c) Cycle 3 : austénitisé à 950 C et maintien à 660 C pendant 3 h; d) Cycle 4 : austénitisé à 
1000 C, trempé et revenu trois fois à 650 C; e) Résistance à l’adoucissement pour quatre cycles 
thermiques; f) Résistance à l’usure pour quatre cycles thermiques (Trabadelo, 2008). 
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1.6 Mécanismes d'usure de sièges de soupapes 
Les sièges de soupapes sont une des pièces très sollicitées dans les moteurs à combustion interne. 
Cependant, il est nécessaire de distinguer les sièges de soupapes d’échappement des sièges de 
soupapes d’admission, car leurs conditions d’opérations diffèrent. En effet, les sièges de 
soupapes d’échappement sont généralement plus sujets à l’usure à cause de la présence des gaz 
de combustion et donc une température plus élevée (Ramalho, 2009). Pour contrer cette 
propension plus élevée à l’usure des sièges de soupapes d’échappement, les matériaux utilisés 
pour leur élaboration sont généralement plus résistants à l’usure. Les facteurs qui ont une 
influence sur l’usure des soupapes et des sièges de soupapes sont nombreux : la pression de 
combustion, le régime du moteur, la température, le carburant, la lubrification, l’angle de la 
surface de contact du siège et de la soupape, la rotation de la soupape, le désalignement latéral, le 
désalignement angulaire, la vitesse de fermeture de la soupape, les matériaux de la soupape et du 
siège de soupape et la combinaison de matériaux (« material matching ») ( Chun, 2007). 
 
L’usure de pièces en service est relativement complexe et peut se produire par le biais de 
plusieurs mécanismes simultanés.  Les principaux mécanismes d’usure observés sur des sièges de 
soupapes sont : l’usure par adhésion, l’usure par abrasion, l’usure par cisaillement et l’usure par 
oxydation (Wang, 1998; Forsberg, 2011;  Wang 1996). Wang (1996) résume les quatre 
mécanismes d’usure que l’on retrouve typiquement lors de l’usure de sièges de soupapes : 
 
 L’usure par adhésion (figures 1.25(a) et 1.25(b)) est caractérisée par du collage 
(« microsoudage ») entre deux matériaux. Ainsi, le collage entraîne le bris de particules et 
le transfert de celles-ci d’une surface vers l’autre et vice-versa. Certaines combinaisons de 
matériaux soumis à de fortes contraintes ou lorsqu’il y a peu de lubrification sont sujettes 
au « microsoudage » et peuvent mener à une usure par adhésion sévère. 
 L’usure par abrasion (figures 1.25(a) et 1.25(b)) est caractérisée par la formation de 
rainures, d’éraillures et de cannelures sur la surface lors du contact entre les deux 
matériaux. Ceci est occasionné par les aspérités de surfaces ou à la présence de débris à la 
surface. Ainsi, de la matière peut se détacher de la surface lors du contact. 
39 
 
 L’usure par cisaillement (figures 1.25(c) et 1.25(d)) est caractérisée par la déformation 
plastique causée lorsque la contrainte de cisaillement excède la limite d’élasticité des 
matériaux. Le matériau est donc entraîné vers l’extérieur du siège de soupape et se 
détache sous forme de débris. 
 L’usure par oxydation (figure 1.25(d)) est caractérisée par l’oxydation de la surface des 
matériaux et un détachement de particules oxydés. Bien que ce mécanisme soit similaire à 
celui de l’abrasion, les débris oxydés ne causent généralement pas d’usure sur les surfaces 
et par conséquent n’est pas considéré comme de l’abrasion (Ludema, 1997). Il est à noter 
que la présence d’une couche d’oxyde peut être bénéfique pour réduire l’usure. La 
présence d’une couche d’oxyde limite les contacts métalliques entre les deux matériaux et 
ainsi peut réduire l’usure par adhésion.  
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Figure 1.25 : Principaux mécanismes d’usure des sièges de soupapes, a) Mécanismes d’adhésion 
et d’abrasion (rainures) (acier à outils D2; test d’usure pion-disque) (Wang, 2010), 
b) Mécanismes d’adhésion et d’abrasion (rainures) (acier Sil XB; banc d’essai « rig test ») 
(Wang, 1996), c) Mécanisme d’usure par cisaillement (Wang, 1996) et d) Agrandissement de la 
figure (c) montrant les mécanismes d’usure par cisaillement et par oxydation (Wang, 1996). 
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CHAPITRE 2 PROCÉDURES EXPÉRIMENTALES 
Ce projet de doctorat comporte plusieurs étapes, débutant par la conception de poudres et se 
poursuivant par la production de poudres, la réalisation de mélanges, du frittage, des traitements 
thermiques et se terminant par l’évaluation des propriétés des échantillons frittés. À chacune de 
ces étapes, des essais ont été réalisés, ainsi que l’évaluation des propriétés appropriées. La 
caractérisation de ces échantillons a permis de mettre en relation la microstructure, les propriétés 
et les paramètres du procédé, permettant une meilleure compréhension des mécanismes 
impliqués. Le détail des procédures, équipements, instruments et techniques utilisés est décrit 
dans les sous-sections suivantes. 
 
2.1 Atomisation 
L’atomisation à l’eau est un procédé qui permet la production de poudres à un coût relativement 
faible. De nombreuses séries expérimentales de poudres ont été atomisées à l’aide de ce procédé 
dans le cadre de ce projet. Toutes les poudres expérimentales ont été produites en petites 
quantités (< 30 kg par atomisation) avec un atomiseur de laboratoire. Parmi toutes les poudres 
atomisées de composition différente, une composition chimique optimisée a été sélectionnée pour 
poursuivre le développement des étapes subséquentes du procédé de mise en œuvre. En plus des 
atomisations en laboratoire, plusieurs atomisations à moyenne échelle (250 – 500 kg par 
atomisation) de la poudre de composition optimisée ont été réalisées par deux producteurs 
industriels de poudre. De par leur nature industrielle, plusieurs paramètres d’atomisation ne sont 
pas disponibles ou sont confidentiels. Pour ces raisons, seul le procédé d’atomisation en 
laboratoire est décrit en détail à la section 2.1.2. Une entente de confidentialité ne permet pas de 
nommer ces partenaires industriels qui seront identifiés dans ce document par le producteur de 
poudre A (PPA) et le producteur de poudre B (PPB). 
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2.1.1 Matières premières 
Pour l’atomisation en laboratoire, plusieurs matières premières ont été utilisées. Le tableau 2.1 
présente la liste des matières premières, ainsi que leur composition ou gamme typique de 
composition. Les différentes matières premières peuvent être classées selon trois catégories, les 
aciers et les fontes non alliés, les ferroalliages et les éléments purs. Les matières premières sont 
séquentiellement ajoutées dans le creuset du four de l’atomiseur en fonction de leur point de 
fusion, de leur tension de vapeur ou de leur susceptibilité à l’oxydation.  
 
Tableau 2.1 : Matières premières utilisées pour les atomisations en laboratoire (%m). 
 Catégories C 
Éléments 
principaux 
Impuretés 
majeures 
Fe Co 
Fonte en gueuse 
Aciers et 
fontes 
4.40 - 0.18 Si Bal. - 
Acier 1 0.14 - 0.43 Mn Bal. - 
Acier 2 - - 0.56 Mn Bal. - 
FeW 
Ferroalliage 
 70.0 – 77.9 W - Bal. - 
FeMo  60.4 – 72.9 Mo - Bal. - 
FeCr HC 5.7 – 8.44 64.9 – 69.9 Cr - Bal. - 
FeCr LC 0.04 – 0.09 60.7 – 71.2 Cr - Bal. - 
FeV  77.0 – 81.8 V - Bal. - 
Fe3P  15.6 P - Bal. - 
FeS2  54 S - Bal. - 
Co Éléments purs   - - 99.9 
 
2.1.2 Atomisation en laboratoire 
L’atomisation des poudres expérimentales s’est effectuée à LAMPOUL (LAboratoire de 
Métallurgie des POudres de l’Université Laval) à l’aide d’un atomiseur de laboratoire à induction 
d’une capacité maximale d’environ 25-30 kg et qui est fabriqué par la compagnie Atomizing 
Systems Ltd. (GBR). En fonction du type de creuset utilisé, la température maximale de fusion 
d’un alliage pouvant être atomisé est de l’ordre de 2000ºC. La figure 2.1 présente l’atomiseur de 
laboratoire utilisé à l’Université Laval. 
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Figure 2.1 : Atomiseur de laboratoire de Lampoul utilisé pour la production des poudres 
expérimentales. 
 
Tel que mentionné à la section précédente (2.1.1), un ordre particulier a été utilisé pour ajouter 
les matières premières dans le four de l’atomiseur. La fonte en gueuse est tout d’abord fondue, 
car sa température de fusion est relativement basse (1150 ºC pour 4,4 %mC). L’acier doux est 
ensuite ajouté dans la fonte liquide. Par la suite, les éléments ou ferroalliages peu susceptibles à 
l’oxydation (ex. : Fe-W, Fe-Mo ou Co) sont ajoutés. Lorsque tout est liquide, les éléments et 
ferroalliages susceptibles à l’oxydation ou ayant une tension de vapeur élevée sont ajoutés 
(ex. : Fe-Cr, Fe-V ou Fe-Mn). Finalement, du graphite est ajouté pour ajuster le taux de carbone 
et des désoxydants (ex. : 0.1 %mAl) peuvent être ajoutés à la fin, tout juste avant l’atomisation. 
 
La majorité des atomisations s’est déroulée sans système d’atmosphère protectrice du bain 
liquide. Cependant, quelques essais ont été réalisés avec une atmosphère d’argon. Deux systèmes 
de protection d’argon ont été utilisés, soit un système utilisant de l’argon gazeux et un système 
utilisant de l’argon liquide. Les figures 2.2(a) et 2.2(b) présentent un schéma du système de 
protection à l’Ar gazeux. Ce système injecte un débit continu d’argon par le biais de couvercles 
en graphite situés au-dessus du creuset du four et au-dessus du panier de coulée tout au long de la 
fonte des matières premières (figure 2.2(a)). Le couvercle du creuset du four est retiré 
sporadiquement pour ajouter les matières premières. Tout juste avant la coulée, les couvercles de 
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graphite sont retirés et une douche d’argon gazeux est activée pour protéger le jet liquide entre le 
creuset du four et celui d’atomisation (figure 2.2(b)). De l’argon gazeux est également injecté à 
l’aide d’une lance à l’intérieur du creuset du four lors de la coulée. 
 
 
Figure 2.2 : Systèmes de protection à l’argon utilisés pour protéger le bain liquide a) Système de 
protection gazeux lors de la fonte des matières premières, b) Système de protection de gazeux 
lors de l’atomisation, c) Système de protection liquide (Lutgen, 1989) et d) Lance à argon liquide. 
 
Le deuxième système de protection utilise de l’argon liquide pour protéger le bain liquide de 
l’oxydation. Ce système breveté (Lutgen, 1989) est présenté à la figure 2.2(c). Avec ce système, 
une lance est attachée au-dessus du creuset du four pour permettre à un faible jet d’argon liquide 
(-186 ºC) de couler directement sur le dessus du métal en fusion. Ce système maintient une 
couche gazeuse à la surface du bain liquide, limitant ainsi l’oxydation des éléments d’alliage. 
Lors de l’atomisation, cette lance est manipulée manuellement pour protéger le liquide se 
trouvant dans le panier de coulée. 
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2.2 Broyage 
Pour réduire la taille des poudres, ainsi que pour décaper la couche d’oxyde de surface, les 
poudres atomisées ont été broyées. Le procédé de broyage utilisé comporte 2 étapes. La première 
étape consiste en un décapage mécanique de la couche d’oxyde de surface. Environ 3 kg de 
poudre atomisée et 9 kg de millpebs (figure 2.3(a)) sont versés dans un tambour d’acier (figure 
2.3(b)) sur lequel un couvercle est refermé. Le volume occupé par les millpebs et la poudre 
correspond à environ 20 %v de la capacité interne maximale du tambour qui est de 9 dm³. Le 
tambour est ensuite déposé sur un mélangeur à rouleaux qui l’entraîne à une vitesse radiale 
d’environ 0.6 Hz pendant 4 heures. 
 
 
Figure 2.3 : 1
ère
 étape de broyage a) Boulets de type millpebs, b) Tambour et c) Mélangeur à 
rouleaux. 
 
La deuxième étape du procédé consiste à broyer à haute énergie la poudre décapée dans un petit 
broyeur de laboratoire de type SPEX (figure 2.4(a)). Environ 30 à 50 g de poudre sont versés 
dans le contenant du broyeur (figure 2.4(b)), dans lequel est ajouté 6 boulets d’acier d’environ 
1 cm (figure 2.4(c)). La poudre est broyée pendant 5 à 15 minutes, ce qui permet de réduire sa 
distribution granulométrique. À la fin du cycle de broyage, la poudre broyée est tamisée à l’aide 
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d’un tamis de 100 mesh (150 µm). Les particules récupérées (> 150 µm) sont réintroduites dans 
le prochain cycle de broyage. 
 
 
Figure 2.4 : 2
ème
 étape du broyage a) Broyeur à haute énergie de type SPEX (SPEX 8000),  
b) Contenant du broyeur et c) Boulets de broyage. 
 
2.3 Préparation de mélanges 
La poudre broyée est mélangée avec les additifs (graphite, cuivre, ferrophosphore, MoS2, MnS) et 
d’autres poudres d’acier à l’aide de mélangeurs. Pour les mélanges de masse inférieure à environ 
2 kg, un mélangeur Turbula T2C (figure 2.5(a)) est utilisé, alors que pour les mélanges de masse 
supérieure à 5 kg, un mélangeur à soc Lödige M5R-MK (figure 2.5(b)) est utilisé. Le volume 
occupé par la poudre est généralement de l’ordre de 33 %v à 66 %v de la capacité du contenant 
pour les mélanges réalisés avec le Turbula, alors qu’il est généralement de l’ordre de 33 %v à 50 
%v de la capacité de la cuve pour les mélanges réalisés avec le Lödige. Un mélangeur en V a 
également été utilisé pour les mélanges qui ont été préparés chez Federal-Mogul (figure 2.5(c)). 
 
47 
 
 
Figure 2.5 : Mélangeurs a) Turbula T2C, b) Mélangeur à soc et c) Schéma d’un mélangeur en V 
(fabdeconengineers.tradeindia.com, 2012). 
 
2.4 Compaction 
2.4.1 Presses 
Une partie des échantillons ont été pressés à l’aide de presses d’une capacité de 100 tonnes. Les 
échantillons ont été pressés à l’École Polytechnique avec une presse Enerpac (figure 2.6(a)) et 
avec une presse Tinius Olsen (figure 2.6(b)) chez Federal-Mogul. Les courbes de compressibilité 
et l’évaluation des propriétés mécaniques ont été réalisées chez Federal-Mogul. Une autre partie 
des  échantillons qui ont été utilisés, entre autre pour réaliser les essais d’usure, ont été pressés à 
l’aide d’une presse mécanique semi-industrielle d’une capacité de 66 tonnes chez Federal-Mogul. 
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Figure 2.6 : Presses utilisées pour la préparation d'échantillons et pour l’évaluation des propriétés 
mécaniques  a) Enerpac, capacité de 100 tonnes et  b) Tinius-Olsen, capacité de 100 tonnes. 
 
2.4.2 Compaction 
La méthode de compaction utilisée pour la production des échantillons est le pressage uniaxial. 
La figure 2.7 présente les grandes étapes du pressage uniaxial. L’étape 1) consiste à remplir la 
cavité de la matrice; en 2), la matrice est en position de pressage; en 3), le poinçon est inséré; en 
4), la pression sur les poinçons est appliquée pour produire un comprimé et en 5), le comprimé 
est éjecté de la matrice. Cet échantillon à cru peut être ensuite manipulé pour les étapes 
subséquentes comme la délubrification et le frittage.  
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Figure 2.7 : Étapes du pressage uniaxial (German, 1997). 
 
2.4.3 Type d’échantillons 
Quatre types d’échantillons ont été utilisés pour générer les résultats (figure 2.8). Les matrices 
Izod et TRS ont été utilisées pour le pressage d’échantillons à l’École Polytechnique, 
principalement pour des essais de frittage, de traitements thermiques et de caractérisation. Les 
matrices TRS et celles pour les deux types d’anneaux ont été utilisées pour le pressage 
d’échantillons chez Federal-Mogul, pour l’évaluation de la compressibilité et des propriétés 
mécaniques et la caractérisation microstructurale. L’application finale visée dans le cadre de ce 
projet de doctorat est la production de sièges de soupapes. Les dimensions des sièges de soupapes 
sont reliées principalement au type et à la taille du moteur utilisé. Les anneaux de type 1 et de 
type 3 sont généralement utilisés pour la production de sièges de soupape expérimentaux. Les 
sièges de soupape produits dans le cadre de ce projet ont été réalisés à l’aide d’anneaux de type 1. 
La seule application des anneaux de type 3 a été l’évaluation de la compressibilité de mélanges. 
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Figure 2.8 : Types d'échantillons utilisés pour générer les résultats a) Éprouvette Izod d’épaisseur 
non standard, b) Éprouvette TRS, c) Anneaux de type 1 et d) Anneaux de type 3. 
 
2.5 Frittage et traitements thermiques 
La majorité des essais de frittage ont été réalisés dans des conditions industrielles dans les fours 
de production de Federal-Mogul. La température de frittage typique utilisée est de l’ordre de 
1120 ºC et l’atmosphère typique est de l’ordre de 10 %H2 / 90 %N2. Les traitements thermiques 
ont partiellement été réalisés chez Federal-Mogul sans atmosphère protectrice et à l’École 
Polytechnique dans des fours tubulaires sous atmosphère d’azote. Le taux de refroidissement 
dans le four industriel utilisé est d’environ 80 C/min entre 1090 C et 700 C, mais le taux de 
refroidissement n’est pas connu en bas de 700 C. 
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2.6 Microdureté 
Les essais de microdureté ont été réalisés sur des coupes métallographiques à l’état poli ou 
légèrement attaqué pour permettre l’identification des phases dans des microstructures 
multiphasées. Deux microduromètres ont été utilisés, soit un système Clemex semi-automatisé 
MT-2001 ou un système Clemex automatisé (CMT.HT – MMT-X7B). La charge typique utilisée 
est de 25 gf ou de 50 gf et le temps de charge est de 10 s. 
 
2.7 Dureté 
Les mesures de dureté ont été réalisées sur des échantillons non enrobés, principalement sur des 
éprouvettes TRS ou sur des anneaux de type 1. Les mesures de dureté effectuées à l’École 
Polytechnique ont été réalisées à l’aide d’un duromètre Rockwell Mitutoyo ATK-600 et celles 
réalisées à Federal-Mogul à l’aide d’un duromètre Rockwell Clark. Les échelles de dureté qui ont 
été utilisées sont l’échelle Rockwell A (HRA) ou l’échelle Rockwell C (HRC). Dans le cas où 
une conversion d’échelle de dureté a été effectuée, les mesures de dureté ont été converties à 
l’aide de la norme ASTM E140 - 07. Un standard de calibration a été utilisé avant chaque série de 
mesures. 
 
2.8 Dureté à chaud 
Des éprouvettes TRS ont été utilisées pour effectuer les mesures de dureté à chaud. Ces mesures 
ont été effectuées chez Federal-Mogul à l’aide d’un duromètre Rockwell Wilson équipé d’un four 
qui est relié à un système de contrôle de température Instron C506-HT (figure 2.9). L’échelle 
utilisée pour effectuer les mesures de dureté à chaud n’est pas une échelle Rockwell standard. 
L’échelle utilisée (baptisée HR30) est hybride entre l’échelle de dureté Rockwell courante et celle 
de surface. La précharge utilisée pour l'échelle HR30 est de 10 kgf (typique des échelles de 
dureté courante), mais la charge totale de 30 kgf est inférieure à celle des échelles de dureté 
courante (60, 100 ou 150 kgf). 
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Figure 2.9 : Duromètre utilisé à Federal-Mogul pour effectuer les mesures de dureté à chaud. 
 
2.9 Granulométrie 
Deux méthodes ont été utilisées pour déterminer la distribution granulométrique des poudres. La 
première méthode est mécanique, à l’aide d’une tamiseuse de type Ro-Tap RX-29 avec une série 
de tamis de types Tyler (tableau 2.2). La deuxième méthode est par diffraction laser, à l’aide d’un 
granulomètre laser Coulter LS-200. De l’eau distillée a été utilisée comme fluide dispersant pour 
les mesures à l’aide du granulomètre laser. 
 
Tableau 2.2 : Échelle de tamis Tyler utilisée pour le tamisage mécanique. 
Échelle Tyler Diamètre des ouvertures du grillage 
+60 250 µm 
+80 180 µm 
+100 150 µm 
+140 106 µm 
+200 75 µm 
+325 45 µm 
-325 - 
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2.10 Analyses chimiques 
Plusieurs méthodes ont été utilisées pour déterminer la composition chimique des poudres. Les 
techniques ont été déterminées en fonction des éléments à analyser. 
 
2.10.1 Combustion (LECO) 
La méthode d’analyse par combustion (appareils de type LECO) a été utilisée pour déterminer la 
teneur en éléments légers dans les poudres. Cette méthode a permis de mesurer la teneur en 
carbone, en oxygène, en azote, en soufre ou en hydrogène. Pour détecter le carbone, l’oxygène et 
le soufre, les échantillons sont chauffés à haute température pour l'obtention de CO2 et de SO2, 
gaz qui sont par la suite analysés à l’aide d’un détecteur infrarouge. Pour détecter l’azote, 
l’échantillon est chauffé sous gaz inerte et l’azote est libéré sous forme de N2 et la concentration 
est déterminée à l’aide d’un détecteur de conductivité thermique. 
 
2.10.2 Spectrométrie d’absorption atomique 
Cette technique est principalement utilisée pour déterminer la concentration des éléments de 
transition (ex. : Cr, Si, Fe, Co, W, Mo, Mn, P, V, Ti, etc.). Les échantillons sont dissous dans un 
liquide qui est par la suite atomisé. À l’aide d’une source lumineuse et d’un spectromètre, les 
raies caractéristiques absorbées par les atomes permettent de déterminer la quantité de ces 
atomes. 
 
2.10.3 Activation neutronique 
La technique d’analyse par activation neutronique a été utilisée uniquement pour des éléments 
qui ne pouvaient pas être analysés par spectrométrie d’absorption atomique ou par combustion. 
Cette technique d’analyse a été utilisée dans le cas particulier ou un échantillon contient plusieurs 
éléments qui présentent des raies caractéristiques semblables et donc, qui ne peuvent pas être 
différenciés par absorption atomique (ex. : W et Nb). Le principe de base de l’activation 
neutronique consiste à bombarder un échantillon à l’aide d’une source radioactive de neutrons. 
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L’émission caractéristique radioactive (ex. : radiation gamma) des éléments bombardés peut être 
analysée par la suite à l’aide de détecteurs appropriés au type de radiation à détecter. 
 
2.11 Diffraction des rayons X 
La méthode par diffraction rayons X a été utilisée pour déterminer la nature des principales 
phases présentes dans les poudres atomisées. La source de radiation utilisée est une source de 
cuivre Kα (       = 1.5418 Å), la méthode utilisée est /2 et le diffractomètre utilisé est un 
X’PERT de Philips.  
 
2.12 Préparations d’échantillons 
Plusieurs types d’échantillons ont été préparés pour effectuer des observations microscopiques ou 
pour effectuer d’autres types de mesures. Les deux principaux types d’échantillons préparés sont 
des coupes métallographiques sur des poudres ou sur des pièces frittées et des lames minces (ou 
grilles) pour des observations au MET. 
 
2.12.1 Coupes métallographiques 
Les pièces frittées ont été découpées au moyen d’une lame de scie diamantée refroidie à l’eau. Ce 
type de coupe ne surchauffe pas la zone découpée, évitant ainsi d’altérer la microstructure à 
observer. Deux types d’enrobages ont été préparés, la résine époxy a été utilisée exclusivement 
pour l’enrobage de poudres, alors que la bakélite (résine thermodurcissable) a été utilisée pour 
l’enrobage de poudres ou d’échantillons frittés. Les échantillons ont été dégrossis et polis 
mécaniquement avec des tapis de polissage abrasif de plus en plus fins pour se terminer avec un 
tapis grain 600. Le polissage fin s’est effectué sur des tapis de polissage avec l’utilisation de 
suspension diamantée (9 µm et 1 µm) et d’alumine en suspension colloïdale (0.05 µm). En 
fonction de type d’observation, les échantillons ont été observés à l’état poli ou à l’état attaqué. 
Le tableau 2.3 présente la liste des solutions d’attaque chimique utilisées pour révéler les 
constituants de la microstructure. 
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Tableau 2.3 : Solutions d’attaque chimique utilisées pour révéler les constituants 
microstructuraux 
Nom de 
l’attaque 
Recette Utilisation Référence 
Nital 
 3 - 4 %v HNO3 
 96 %v éthanol 
 
Attaque tout usage 
pour les aciers 
(Vander 
Voort, 
1984) 
Acide 
 33 %v HNO3 
 33 %v HCl 
 33 %v H2O 
 
Attaque tout usage 
pour les aciers 
inoxydables 
(Vander 
Voort, 
1984) 
Basique 
 4 g NaOH 
 100 ml d’une solution 
saturée en KMnO4 
 
Attaque les Mo2C et 
les M7C3. Révèle les M6C et les 
colore en brun 
(Vander 
Voort, 
1984) 
 
2.12.2 Lames minces et grilles de MET 
Deux types d’échantillons, pour effectuer principalement des observations au MET, ont été 
préparés : des lames minces et des grilles d’observation. Les lames minces ont été préparées par 
faisceau ionique focalisé (FIB). Ces lames minces ont été prélevées sur des particules de poudres 
et sur des échantillons frittés. L’épaisseur typique de la zone observable des lames minces qui ont 
été préparées est de l’ordre de 100 nm. Pour l’observation des particules, des grilles 
d’observations ont été préparées. Avant la déposition des particules sur les grilles, une couche de 
Formvar et de carbone ont été déposées au préalable sur la surface. Le dépôt des particules sur les 
grilles s’est effectué par le biais d’une solution colloïdale d’alcool et de particules, maintenue en 
suspension dans un bain ultrasonique. 
 
2.13 Caractérisation micro et nanoscopique 
Plusieurs instruments ont été utilisés pour caractériser la microstructure et la nanostructure des 
matériaux à différentes étapes dans le procédé : après atomisation, après broyage, après frittage, 
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etc. Les divers microscopes et détecteurs ayant été utilisés sont décrits dans les sous-sections 
suivantes. 
 
2.13.1 Microscopie optique 
La microscopie optique a été utilisée pour l’observation générale de la microstructure : 
l’identification des phases (perlite, martensite, etc.) et la détermination de la fraction volumique 
de phases ou de la porosité. Les observations ont été réalisées à l’aide d’un Leitz Metallovert, 
d’un Zeiss Axioplan ou d’un Nikon Optiphot-100. Les microscopes Nikon et Zeiss sont reliés à 
l’aide d’une caméra numérique à un système d’analyse d’image Clemex, incluant le logiciel 
Clemex Vision PE Version 5.  
 
2.13.2 Microscopie électronique à balayage (MEB) 
La microscopie électronique à balayage a été utilisée principalement pour l’observation de la 
microstructure des aciers à outils (sous forme de poudre ou dans des échantillons frittés). Le 
MEB permet l’observation de microstructures fines telles que celles que l’on retrouve dans les 
aciers à outils (50 nm à 10 µm). L’observation des microstructures a principalement été réalisée 
dans un JEOL JSM-7600TFE, alors que les observations nécessitant des microanalyses rayons X 
ont été réalisées dans un JEOL JSM-840A équipé d’un détecteur rayons X de type EDS (voir 
section 2.13.6). L’observation à l’aide d’électrons rétrodiffusés permet d’observer un contraste 
chimique (contraste d’intensité) entre les phases ayant un numéro atomique moyen différent. La 
brillance d’une phase augmente en fonction de son numéro atomique moyen (ex. : un carbure 
W2C,  ̅    =  51.3, sera plus brillant qu’un carbure Mo2C,  ̅     =  30.0, et ce dernier sera plus 
brillant qu’un carbure V2C,  ̅    =  17.3). La résolution ultime du JSM-7600TFE est de 1 nm à 
15 kV. 
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2.13.3 Microscope à faisceau ionique focalisé (FIB) 
Le microscope à faisceau ionique focalisé (HITACHI FB2000A) a été utilisé pour la fabrication 
de lames minces, principalement pour des observations au MET. Contrairement au MEB où le 
faisceau primaire est composé d’électrons, le faisceau primaire du FIB est composé d’ions. 
L’interaction entre le faisceau d’ions de gallium et l’échantillon permet d’une part de générer des 
électrons pour l’imagerie, mais d’autre part il permet de découper une lame mince de façon très 
précise directement dans l’échantillon d’un endroit prédéterminé. La tension d’opération utilisée 
est de 30 kV. 
 
2.13.4 Microscopie électronique en transmission (MET) 
Le microscope électronique en transmission permet l’observation et la caractérisation de 
structures nanométriques. Il permet entre autre l’observation de lames minces et de 
nanoparticules. Le microscope utilisé (JEOL JEM-2100F) a été opéré à une tension de 200 kV. 
Un spectromètre EDS (section 2.13.6) et un spectromètre des pertes d'énergie des électrons 
transmis à collection parallèle (PEELS – section 2.13.7) sont reliés au MET et permettent 
d’obtenir entre autre de l’information sur la composition chimique. Le MET permet également, 
par le biais de la diffraction électronique, d’identifier la structure cristallographique de composés 
nanométriques. La majorité des analyses EDS effectuées au MET ont été réalisées en utilisant un 
porte-objet en béryllium pour limiter les contributions instrumentales provenant du porte-objet. 
Des grilles de support en cuivre ont été utilisées pour des lames minces prélevées sur des poudres 
et des grilles en aluminium pour les lames prélevées sur des échantillons frittés. La résolution 
ultime de ce microscope est d’environ 0.1 à 0.2 nm à 200 kV. Les observations en contraste Z ont 
été réalisées à une longueur de caméra L = 2 cm (angle de collection = 69.40 – 409.87 mrad).  
 
L’utilisation du microscope électronique en transmission a servi principalement, dans le cadre de 
ce projet, à déterminer la structure cristallographique et la nature chimique des phases 
micrométriques et nanométriques présentes dans la poudre telle qu’atomisée et dans les particules 
de poudres après frittage et après revenu. Sommairement, la technique d’inclinaison contrôlée 
consiste à obtenir et indexer au moins trois axes de zones différents qui permettront de déterminer 
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la structure cristallographique de la phase d’intérêt. L’échantillon est incliné selon deux axes et 
un cliché de diffraction est pris à chacun des axes de zone, lorsque ceux-ci sont parallèles avec le 
faisceau incident. Ainsi, le faisceau électronique incident diffracte sur les plans presque parallèles 
au faisceau et produit des taches de diffraction sur le cliché qui sont spécifiques à un plan. La 
distance mesurée sur le cliché de diffraction dans l’espace réciproque entre le faisceau incident et 
une tache de diffraction d’un plan donné ( ⃑) est relié à la distance interplanaire (dhkl) de ce plan. 
L’indexation de ces taches de diffraction permet d’identifier l’axe de zone. Avec trois axes de 
zones et avec les angles mesurés entre ces axes, il est possible de déterminer la structure 
cristallographique de la phase inconnue et ses paramètres de maille. 
 
2.13.5 Microscope électronique Auger – Spectrométrie électronique Auger 
(AES) 
Le microscope électronique Auger permet de caractériser les couches de surface (quelques Å) et 
est particulièrement adapté à la détection d’éléments légers comme l’oxygène, le carbone et 
l’azote. Le microscope Auger JEOL JAMP-30 est jumelé à un canon ionique d’argon qui permet 
de décaper les matériaux, permettant ainsi d’obtenir des profils de concentration en profondeur. 
Le JAMP-30 a été opéré à une tension d’accélération de 10 kV. Un échantillon standard avec une 
couche de 50 nm de SiO2 sur un substrat de Si a été utilisé pour déterminer le taux de décapage 
ionique. 
  
2.13.6 Spectrométrie rayons X par dispersion des énergies (EDS) 
Le spectromètre rayons X permet d’identifier les éléments présents et de quantifier la 
composition chimique de phases. Ce type de détecteur est souvent présent dans les microscopes 
électroniques analytiques. Le MEB JEOL JSM-840A et le MET JEM-2100F sont équipés d’un 
spectromètre EDS Oxford. Ce type de détecteur permet d’identifier rapidement de façon 
qualitative la composition chimique des phases micrométriques (MEB) et nanométriques (MET). 
Lorsqu’utilisé avec des standards stœchiométriques de composition connue, il est également 
possible d’effectuer des analyses quantitatives. Cette technique d’analyse est mieux adaptée pour 
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les éléments à numéro atomique élevé (Z > 10) à cause du faible rendement de génération de 
rayons X des éléments légers. 
 
2.13.7 Spectrométrie des pertes d'énergie des électrons transmis à collection 
parallèle (PEELS) 
La spectrométrie des pertes d’énergie des électrons transmis à collection parallèle permet 
d’identifier et de quantifier les éléments présents dans une phase. Un des principaux avantages de 
la spectrométrie EELS sur la spectrométrie EDS est qu’elle permet de détecter également les 
éléments légers. De plus, elle permet, entre autres de déterminer l’état d’oxydation des éléments 
et le type de liaison atomique (Joy, 1989). Le PEELS relié au JEM-2100F est fabriqué par Gatan. 
 
2.14 Essais d’usure 
Pour permettre de quantifier la résistance à l’usure, des essais d’usure ont été réalisés sur des 
échantillons frittés et traités thermiquement. Pour ce faire, les essais d’usure ont été effectués à 
l’aide d’un banc d’essai de la compagnie Federal-Mogul. Ce banc d’essai simule des conditions 
similaires à celles que l’on retrouve dans un moteur à essence et permet de comparer 
qualitativement différents matériaux. La figure 2.10(a) présente le schéma du banc d’essai et la 
figure 2.10(b) présente une photo de ce banc d’essai. Les conditions d’opération sont les 
suivantes : 3000 cycles/secondes à une température de 250 ºC avec une tension de ressort de 
420 N pendant 5 heures. La température est maintenue par une flamme alimentée au gaz de 
pétrole liquéfié (composé principalement de propane et de butane). La figure 2.11 présente les 
dimensions des sièges de soupapes utilisés pour réaliser les essais d’usure. 
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Figure 2.10 : Banc d’essai utilisé pour les essais d’usure a) Coupe schématique du banc d’essai 
b) Photo du banc d’essai (Christopherson, 2009b). 
 
 
Figure 2.11 : Sièges de soupapes utilisés pour effectuer les essais d'usure sur banc d'essai. 
 
Avant chaque essai, quatre endroits (A, B, C et D) situés à 90º les uns des autres sont identifiés 
(figure 2.12(a)). Un profil de surface est mesuré à ces quatre endroits pour connaître la section 
initiale. Les profils ont été mesurés à l’aide d’un profilomètre Mitutoyo F-3000 (figure 2.12(b)). 
À la fin de chaque essai, un profil de surface est mesuré aux endroits mesurés avant l’essai. 
L’usure du siège de soupape est déterminée comme étant la perte de matière entre le profil initial 
et le profil final (en µm). La figure 2.12(c) présente une représentation schématique de l’usure 
mesurée d’un siège de soupape lors d’un essai. L’usure des soupapes, quoique beaucoup moins 
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importante, est également mesurée. La méthode d’identification est similaire à celle utilisée pour 
les sièges de soupapes (A, B, C et D; à 90º d’intervalle). L’usure sur la soupape est mesurée entre 
le profil initial et la distance la plus grande perpendiculaire au profil initial (en µm). Les 
figures 2.13(a) et 2.13(b) présentent une représentation schématique de la mesure d’usure réalisée 
sur une soupape après essai et à la figure 2.13(c) un profil expérimental de la mesure d’usure. 
 
 
Figure 2.12 : Mesure de l'usure sur un siège de soupape a) Identification sur le siège de soupape, 
b) Profilomètre Mitutoyo F-3000, c) Représentation schématique de l’usure d’une section 
transversale d’un siège de soupape et d) Profils expérimentaux de la mesure de l’usure d’un siège 
de soupape (section initiale en vert; section finale en rouge). 
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Figure 2.13 : a, b) Représentation schématique de la mesure de l'usure d’une soupape et c) Profil 
expérimental de la mesure de l’usure d’une soupape. 
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CHAPITRE 3 CONCEPTION, PRODUCTION ET CARACTÉRISATION 
DE POUDRES D’ACIER À OUTILS 
3.1 Introduction 
Le développement d’un acier à outil peut être complexe. En effet, ces aciers peuvent contenir une 
teneur importante en éléments d’alliage pouvant atteindre près de 40 %m (ex. : AISI T6;  
4-4.75 %mCr, 0.4-1 %mMo, 18.5-21 %mW, 1.5-2.1 %mV et 11-13 %mCo). Une grande partie des 
travaux entrepris lors de ce projet porte sur le développement d’une nouvelle poudre d’acier à 
outils. De nouvelles poudres d’aciers à outils ont donc été conçues puis atomisées en laboratoire. 
Par la suite, ces poudres ont été caractérisées. Après un processus itératif, une composition 
spécifique a été déterminée et une caractérisation détaillée a été effectuée de cette dernière 
poudre pour mettre en lien le procédé d’atomisation, la microstructure et les propriétés. Plusieurs 
atomisations industrielles de la poudre optimisée ont été réalisées et ces poudres ont également 
été caractérisées pour étudier l’effet de certains paramètres opérationnels. 
 
Par ailleurs, d’autres poudres ont été atomisées pour étudier certains phénomènes particuliers et 
ainsi permettre la compréhension des mécanismes plus fondamentaux. Parmi ces études, on peut 
noter une étude de l’effet du carbone et de son rôle protecteur relatif à l’oxydation et l’effet de la 
présence de l’oxygène dans les poudres atomisées en lien avec la présence de porosités. 
 
3.2 Stœchiométrie théorique des carbures alliés 
Bien que la teneur en éléments d’alliage carburigènes puisse être élevée dans les aciers à outils, la 
teneur en carbone joue un rôle déterminant sur la fraction volumique des carbures alliés présents 
dans la microstructure de ce type d’acier. En fonction du type de carbure et des éléments 
d’alliage, le carbone a le potentiel de générer une fraction volumique variable de carbures. Outre 
les carbures typiques de fer, M3C, il y a cinq types de carbures alliés qui sont typiquement 
présents dans les aciers à outils, soit : les MC, les M2C, les M7C3, les M23C6 et les M6C. Le 
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tableau 3.1 présente le ratio atomique M/C pour les carbures alliés généralement présents dans les 
aciers à outils, ainsi que les principaux éléments d’alliage qui forment ces carbures. 
 
Tableau 3.1 : Principaux types de carbures alliés que l’on retrouve dans les aciers à outils et leurs 
principales caractéristiques chimiques. 
Type de carbure Ratio M/C 
Principaux éléments constituants 
les carbures alliés dans les aciers à outils (M) 
MC 1 V 
M2C 2 Mo, W 
M7C3 2.33 Cr, Fe, Mo, V 
M23C6 3.83 Cr, Fe, Mo, V 
M6C 6 Fe, Mo, W 
 
Selon la stœchiométrie des carbures alliés présentés au tableau 3.1, il est possible de déterminer 
théoriquement la quantité de carbone pour faire précipiter 1%m d’un élément d’alliage spécifique 
sous forme de carbure. Le tableau 3.2 présente la quantité de carbone requise (%mC) pour faire 
précipiter 1 %m d’éléments d’alliage sous forme de carbure allié. La stœchiométrie spécifique des 
quatre types de carbures utilisés pour les calculs théoriques est la suivante : V8C7, (Cr3.5Fe3.5)C3 
et (Cr11.5Fe11.5)C6 et Fe4(Mo/W)2C. La stœchiométrie de ces carbures est typique de celle 
observée dans les aciers à outils (Kremnev, 2009; Liujie, 2006; Weber, 2006). 
 
Tableau 3.2 : Teneur théorique en carbone qui peut précipiter dans un carbure allié en fonction de 
la stœchiométrie du carbure. 
Type de 
carbure 
Stœchiométrie 
Élément 
d’alliage 
principal 
%mC requis pour précipiter 1 %m 
de l’élément d’alliage principal 
sous forme de carbure allié 
MC V8C7 V 0.21 
M7C3 (Cr3.5Fe3.5)C3 Cr 0.20 
M23C6 (Cr11.5Fe11.5)C6 Cr 0.12 
M6C 
Fe4Mo2C Mo 0.06 
Fe4W2C W 0.03 
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Ainsi, on peut voir que les carbures V8C7 (1 %mV  0.21 %mC) et (Cr3.5Fe3.5)C3 (1 %mCr  
0.20 %mC) sont ceux qui requiert le plus de carbone pour précipiter. Dans le cas où la teneur en 
carbone est plus faible (inférieure à environ 1 %mC pour ≈ 13 %mCr; Roberts, 1998), le carbure 
de type M23C6 sera privilégié comparativement au M7C3 et donc 1 %mCr ne requiert que la 
moitié, soit 0.12 %mC pour précipiter ce type de carbure. Les carbures de type M6C sont ceux qui 
requièrent le moins de carbone pour précipiter. Dans le cas du Fe4Mo2C, 1 %mMo ne requiert que 
0.06 %mC et dans le cas du Fe4W2C, 1 %mW ne requiert que 0.03 %mC pour précipiter. Les 
calculs effectués, dont les résultats sont présentés au tableau 3.2, ont servi de base pour 
déterminer la composition en éléments d’alliage et en carbone des nouveaux aciers à outils aux 
sections 3.3 et 3.4. 
 
3.3 Conception, production et caractérisation de poudres alliées au 
tungstène et au chrome 
Les aciers à coupe rapide (« HSS : High Speed Steel ») sont les aciers de prédilection pour les 
applications de résistance à l’usure à température élevée. Ils contiennent à la base du molybdène 
ou du tungstène, mais ils peuvent contenir également des teneurs élevées en chrome, en 
vanadium et en cobalt. La poudre d’acier à coupe rapide qui sert de référence tout au long du 
projet est l’acier AISI M2 (0.85 %mC, 4 %mCr, 5 %mMo, 6 %mW et 2 %mV). La première série de 
poudres qui a été conçue est basée sur l’addition de tungstène, de chrome, de vanadium et de 
cobalt comme éléments d’alliage.  
 
3.3.1 Objectifs 
Comme mentionné précédemment, ce projet fut réalisé en partenariat avec Federal-Mogul, qui est 
un fabricant de pièces par métallurgie des poudres. En collaboration avec Federal-Mogul, 
plusieurs objectifs de ce projet ont été fixés. Les principaux objectifs du projet en ce qui concerne 
le développement de poudres d’acier à outils sont : 
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 Production de nouvelle poudres, dont le coût de production (matériau et procédé) est 
relativement faible comparativement à la poudre de référence, l’acier à coupe rapide AISI 
M2; 
 Protection des éléments d’alliage des nouvelles poudres lors de la production de la 
poudre; 
 Une résistance à l’usure de pièces contenant la nouvelle poudre équivalente ou supérieure 
aux pièces de référence contenant de la poudre M2 dans des conditions de l’application 
visée (sièges de soupapes); 
 
Pour l’atteinte de ces objectifs, plusieurs hypothèses sont à la base de la conception et du 
développement des nouvelles poudres et sont présentées à la section suivante. 
 
3.3.2 Hypothèses et conception 
Les hypothèses qui ont été posées pour la conception de cette première série de poudres d’aciers 
à outils alliés au W et au Cr sont les suivantes : 
 Une teneur en carbone élevée (environ 4 %mC) devrait permettre d’abaisser le point de 
fusion (réduction du coût de production); 
 Une teneur en carbone élevée devrait favoriser une fraction volumique élevée de carbures 
au sein des particules après frittage; 
 Une teneur en carbone élevée devrait permettre de protéger les éléments d’alliage lors de 
la production; 
 Les éléments d’alliage présents devraient permettre une résistance à l’usure élevée dans 
les conditions d’opérations de sièges de soupapes; 
 Les poudres devraient pouvoir être intégrées dans un mélange sans avoir recours à un 
recuit pour améliorer la compressibilité de ces poudres; 
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Ces hypothèses sont à la prémisse de la conception de la première série de poudres. Trois 
nouvelles poudres ont été conçues : TS1, TS2 et TS3. La composition cible, ainsi que la 
composition de l’acier M2 est présentée au tableau 3.3. La teneur en carbone des nouvelles 
poudres est élevée (3.7 à 4.1 %mC), ce qui devrait permettre d’obtenir une température de fusion 
relativement basse et également de permettre la formation d’une fraction volumique importante 
de carbures au sein des particules de poudres après frittage. La teneur en éléments d’alliage 
carburigènes est relativement élevée (entre 8.6 %m et 14.1 %m) et devrait permettre la formation 
de carbures alliés. La teneur en éléments d’alliage carburigènes est tout de même inférieure à 
celle de l’acier M2. Les nouveaux aciers devraient donc être moins coûteux que l’acier à coupe 
rapide M2 de référence. Parmi les éléments d’alliage qui sont présents dans les aciers à coupe 
rapide, le molybdène était l’élément d’alliage le plus coûteux lors de la conception initiale des 
nouveaux aciers (voir figure 1 – page 3). Pour cette raison, la teneur en molybdène des nouveaux 
alliages est faible et la teneur en chrome est plus élevée que ce que l’on retrouve typiquement 
dans les aciers à coupe rapide. Du cobalt a également été ajouté à l’alliage TS2 pour améliorer sa 
dureté à chaud. 
 
Tableau 3.3 : Composition cible (%m) des aciers alliés au tungstène et au chrome (TS1, TS2 et 
TS3). 
Identification C Cr Mo W V Co 
Éléments 
d’alliage 
carburigène 
total 
Éléments 
d’alliage 
total 
M2 0.85 4 5 6 2 - 17 17 
TS1 4.0 1.5 0.6 6.5 - - 8.6 8.6 
TS2 3.7 5 0.6 6 2.5 5 14.1 19.1 
TS3 4.1 7 0.6 5 1.25 - 13.85 13.85 
 
3.3.3 Atomisation de poudres 
Les trois poudres expérimentales dont les valeurs cibles sont présentées au tableau 3.3 ont été 
atomisées en laboratoire. La température du bain liquide était d’environ 1550 ºC pour les trois 
atomisations et aucune atmosphère protectrice n’a été utilisée. La composition chimique des 
poudres expérimentales de la première série d’atomisations est présentée au tableau 3.4. 
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Tableau 3.4 : Composition chimique (%m) de la première série de poudres d'acier à outils 
atomisées. 
Identification C Cr Mo W V Co O 
Éléments 
d’alliage 
carburigène 
total 
Éléments 
d’alliage 
total 
TS1 3.68 1.5 0.5 5.5 - - 0.29 7.5 7.5 
TS2 3.33 5.1 0.7 5.8 2.9 4.9 0.20 14.5 19.4 
TS3 3.85 7.1 0.6 5.0 1.3 - 0.16 14 14 
 
Le premier constat de l’analyse de la composition chimique est que pour la majorité des éléments 
d’alliage, la teneur en éléments d’alliage après atomisation est assez proche de la valeur cible, 
notamment en ce qui concerne le chrome, le molybdène et le cobalt. On note une différence de 
1 %mW pour l’alliage TS1, alors que pour l’alliage TS2, la différence importante se situe au 
niveau du vanadium (2.9 %mV au lieu de 2.5 %mV). L’alliage TS3 est celui dont la composition 
est la plus proche de celle de la composition cible. En ce qui concerne le carbone, la teneur est 
systématiquement en deçà de la teneur cible. La teneur en carbone est de 0.25 %mC plus basse 
pour l’alliage TS3, de 0.32 %mC plus basse pour l’alliage TS1 et de 0.37 %mC plus basse pour 
l’alliage TS2. L’hypothèse la plus plausible de cette perte de carbone est imputable à l’oxydation. 
En effet, du graphite est ajouté à la fin dans le bain liquide après les ferroalliages pour ajuster la 
teneur en carbone. Le graphite, étant plus léger que le liquide, a tendance à flotter à la surface et 
plusieurs minutes sont requises pour dissoudre complètement le graphite. Le graphite est porté à 
haute température et comme la surface du bain liquide est en contact direct avec l’atmosphère 
ambiante, le carbone et l’oxygène réagissent pour former des gaz (probablement CO/CO2). 
 
Les constats les plus intéressants proviennent de la teneur en chrome et en oxygène après 
atomisation. Effectivement, la teneur en chrome est relativement élevée, notamment pour les 
alliages TS2 et TS3, alors que la teneur en oxygène est relativement basse, particulièrement pour 
ces deux alliages : TS2 (0.20 %mO) et TS3 (0.16 %mO). Étant donné que les poudres ont été 
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atomisées à l’eau et qu’aucune atmosphère protectrice n’a été utilisée, les teneurs en oxygène 
attendues pour des poudres contenant environ 5 à 7 %mCr étaient élevées. Ce qui est inattendu, 
c’est que l’alliage qui contient la teneur en oxygène la plus faible 0.16 %mO (Alliage TS3) est 
celui qui contient la teneur la plus élevée en chrome (7.1 %mCr). Une des hypothèses retenues 
pour expliquer cet effet est relié à la teneur en carbone. En effet, l’alliage TS3 dont la teneur en 
chrome est la plus élevée et la teneur en oxygène est la plus faible est également l’alliage qui 
présente la teneur la plus élevée en carbone (3.85 %mC). L’hypothèse retenue est que la teneur en 
oxygène dissout décroit avec une augmentation de la teneur en carbone et qu’une plus faible 
teneur en oxygène limite l’oxydation interne des éléments d’alliage lors de l’atomisation. Cette 
hypothèse a été démontrée et est traitée en détail à la section 3.7. Cette relation entre la teneur en 
oxygène et celle en carbone est connue pour les aciers (Ghosh, 2000). Cette hypothèse a  
 
Cette première série de poudres ayant été atomisées avec succès, les essais se sont poursuivis 
pour la caractérisation de ces poudres et pour évaluer son potentiel de formation de carbures dans 
des pièces frittées. 
 
3.3.4 Microstructures des poudres 
La microstructure de la première série de poudres atomisées est présentée à la figure 3.1. La 
microstructure de la poudre TS1 telle qu’atomisée (figure 3.1(a)) est typique d’une microstructure 
dendritique. Les dendrites (gris moyen) et la matrice interdendritique (gris clair) sont les 
principaux microconstituants. Le diamètre des branches dendritiques et de l’espace 
interdendritique est d’environ 1 – 2 µm. On peut noter également la présence d’une phase 
blanche qui, de par sa brillance, contient des éléments de numéro atomique élevé (tungstène; Zw 
= 74). La microstructure de la poudre TS2 telle qu’atomisée (figure 3.1(b)) est similaire à celle de 
la poudre TS1. La principale différence entre la microstructure de la poudre TS2 et la poudre TS1 
est la finesse de la microstructure de la poudre TS2. En effet, le diamètre des branches 
dendritiques, ainsi que de l’espace interdendritique de la poudre TS2 est environ de 0.5 – 1 µm. 
La phase blanche est également présente, mais sa taille (< 100 nm) et sa fraction volumique  
(2 – 3 %v) sont plus faibles que dans les particules de TS1. La microstructure de la poudre TS3 
telle qu’atomisée (figure 3.1(c)) diffère des poudres TS1 et TS2. La microstructure est plus fine et 
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il est difficile de distinguer les dendrites de la phase interdendritique. Le diamètre des dendrites 
est estimé à environ 100 nm. Une phase riche en éléments à numéro atomique élevé (tungstène) 
est présente entre les dendrites et plus particulièrement au front de solidifications des dendrites, 
ce qui indique que cette phase se soit formée à la toute fin de la solidification. Pour évaluer le 
potentiel de formation de carbures après frittage, des mélanges contenant de la poudre TS2 ont 
été élaborés, puis pressés et frittés. Par la suite, la microstructure des particules de TS2 après 
frittage a été caractérisée. Ces résultats sont présentés à la section suivante.  
 
 
Figure 3.1 : Micrographies en électrons rétrodiffusés de la microstructure des poudres atomisées 
de la première série a) Poudre TS1, b) Poudre TS2 et c) Poudre TS3. 
 
3.3.5 Microstructure des pièces frittées 
Parmi les trois poudres de la première série, la poudre TS2 est celle qui contient la teneur totale 
en éléments d’alliage et la teneur en éléments carburigènes les plus élevées. La poudre TS2 a 
donc été sélectionnée, car elle présente le plus grand potentiel de résistance à l’usure grâce à une 
fraction volumique élevée de carbures (Cr et W) et une dureté élevée à chaud (Co). Quatre 
mélanges qui contiennent entre B %m et A %m de poudre TS2 ont été élaborés, des échantillons 
ont été pressés et puis frittés. La composition exacte des mélanges élaborés est confidentielle, 
mais le tableau 3.5 présente les différents additifs qui ont été ajoutés, ainsi que la teneur en 
poudre TS2 que contiennent ces mélanges. Un mélange industriel de référence contenant de la 
poudre M2 a également été inclus dans le tableau 3.5. 
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Tableau 3.5 : Composition des mélanges étudiés. 
 TS2 M2 Cu MoS2 MnS Graphite Acier allié 
LM1 36 - - - - Oui Bal. 
LM2 25 - - - Oui Oui Bal. 
LM3 36 - - Oui - Oui Bal. 
LM4 25 - Oui - Oui Oui Bal. 
RM1 - 25 Information confidentielle Bal. 
 
Des échantillons ont été pressés et frittés par Federal-Mogul pour les cinq mélanges élaborés 
(tableau 3.5). Les conditions de frittage sont typiques de la métallurgie des poudres, soit une 
température de frittage d’environ 1120 °C pendant environ 20 minutes et une atmosphère 
contenant 10 %H2 / 90 %N2. La figure 3.2 présente la microstructure typique du mélange LM1 
montrant les particules de TS2 et la matrice d’acier allié. Les particules TS2 contiennent des 
carbures riches en molybdène et en tungstène (particules blanche d’environ 1 µm de diamètre). 
 
 
Figure 3.2 : Microstructure typique du mélange LM1 après frittage 
 
Des coupes métallographiques des quatre échantillons (mélanges LM1, LM2, LM3 et LM4) et de 
l’échantillon de référence (RM1) ont été préparées et observées au microscope électronique à 
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balayage (figure 3.3). La figure 3.3 présente la microstructure typique des particules TS2 et de 
M2 après frittage. Plusieurs constats peuvent être tirés de l’observation des échantillons LM1 à 
LM4 comparativement à l’échantillon RM1. Le premier constat relatif aux quatre mélanges est 
une faible fraction volumique de carbures au sein des particules d’acier à outil modifié TS2. Les 
principaux carbures sont à base de tungstène ou de molybdène et leur intensité est plus élevée que 
la matrice et apparaissent plus clairs sur les micrographies de la figure 3.3. En effet, les particules 
M2 du mélange de référence (RM1) contiennent environ 20 %v de carbures, alors que dans les 
particules de TS2, les carbures ne représentent qu’une fraction volumique inférieure à environ 
10 %v pour les mélanges LM1 à LM4. Le deuxième constat porte sur la taille des carbures qui est 
généralement plus faible dans les particules de poudre TS2. La taille des carbures typique pour le 
mélange de référence (RM1) est de l’ordre de 0.5 µm à 2 µm, alors que la taille des carbures 
typiques pour les mélanges LM1, LM3 et LM4 est inférieure à 1 µm. La taille des carbures dans 
le mélange LM2 est plus élevée que celle du mélange de référence et peut atteindre jusqu’à 3 µm 
de longueur. Cependant, la morphologie des carbures du mélange LM2 est très irrégulière 
comparativement à celle des carbures dans les mélanges LM1, LM3, LM4 et RM1 où la 
morphologie est plus arrondie.  
73 
 
    
    
 
Figure 3.3 : Micrographies en électrons secondaires des particules d’acier à outils dans les pièces 
frittées a) Poudre TS2, mélange LM1, b) Poudre TS2, mélange LM2, c) Poudre TS2, mélange 
LM3, d) Poudre TS2, mélange LM4 et e) Poudre M2, mélange de référence RM1. 
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Comme mentionné précédemment, la résistance à l’usure des aciers à coupe rapide provient 
principalement des carbures alliés présents dans la microstructure ou d’une dureté accrue de la 
matrice à chaud (durcissement par solution solide par l’addition de cobalt). En raison de la faible 
quantité de carbures présents au sein des particules des nouveaux aciers alliés au W et au Cr, il 
apparaît improbable que la résistance à l’usure de mélanges contenant de la poudre TS2 soit 
comparable ou supérieure à celle de mélanges contenant une teneur équivalente de poudre M2. 
Un des points qui peut être difficile à quantifier est l’amélioration de la résistance à l’usure à 
chaud par la présence du cobalt dans la matrice des particules de poudre TS2. Pour ce faire, une 
série d’essais aurait dû être réalisée pour évaluer la résistance à l’usure à chaud. Lors de la 
caractérisation de ces échantillons (décembre 2006), une augmentation considérable du prix du 
cobalt (figure 3.4; Infomine.com, 2008) a eu comme conséquence d’augmenter considérablement 
le coût de cet alliage et par le fait même, diminuant l’attrait de cet alliage comparativement à la 
poudre de référence M2. À cause de la relativement faible teneur en carbures au sein des 
particules de poudre TS2 après frittage et du coût accru occasionné par une grande volatilité des 
prix, une réorientation des travaux s’est avéré nécessaire.  
 
 
Figure 3.4 : Coût du cobalt entre octobre 2005 et octobre 2008 ($US/lb) (Infomine.com, 2008). 
 
3.3.6 Récapitulation sur les hypothèses et les objectifs 
Il a été vu à la section précédente qu’une hypothèse posée s’est avérée erronée et que la première 
série de poudres atomisées n’a pas permis de rencontrer certains objectifs fixés. L’hypothèse 
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énonçant qu’une teneur élevée en carbone dans les nouveaux aciers alliés au W et au Cr puisse 
former une fraction volumique importante de carbures s’est avérée inexacte. Une faible fraction 
volumique de carbures a été observée dans les particules de poudres après frittage. Parmi les 
objectifs du projet, voici les objectifs qui n’ont pas été atteints suite à la première série 
d’atomisations : 
 
 Le coût de production de la nouvelle poudre n’était pas inférieur à la poudre de référence : 
l’acier à coupe rapide AISI M2; 
 La résistance à l’usure de pièces contenant la nouvelle poudre n’a pas été jugée 
équivalente ou supérieure aux pièces de référence contenant de la poudre M2 dans des 
conditions de l’application visée (sièges de soupapes); 
 
La prochaine section présente les hypothèses et objectifs qui ont été révisés en fonction des 
résultats obtenus lors du développement de la première série des nouveaux aciers à outils 
principalement alliés au tungstène et au chrome. Cette révision des hypothèses et des objectifs 
mène vers le développement d’acier à outils basés sur l’utilisation du chrome et du vanadium 
plutôt que sur l’utilisation du tungstène et du chrome. 
 
3.4 Conception, production et caractérisation de poudres d’acier à 
forte teneur en chrome et en carbone 
Une des hypothèses initialement posées à la section précédente (section 3.3) s’est avérée erronée, 
ce qui avait comme conséquence qu’il aurait été difficile d’atteindre certains des objectifs fixés. 
Les hypothèses ont donc été révisées et une nouvelle série de poudres a été développée. Dans la 
présente section, sont décrites la conception, la production, ainsi que la caractérisation détaillée 
de cette deuxième série d’atomisations.  
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En plus de la caractérisation détaillée, plusieurs essais supplémentaires ont été réalisés pour 
étudier certains phénomènes observés. Ainsi, l’effet du carbone et de l’oxygène ont été étudiés 
pour quantifier leur influence sur les propriétés des poudres et les mécanismes impliqués. 
 
3.4.1 Hypothèses révisées 
Les résultats obtenus lors du développement de la première série d’aciers alliés au tungstène et au 
chrome ont permis de reformuler de nouvelles hypothèses révisées : 
 
 Une teneur en carbone élevée (environ 4 %mC) devrait permettre d’obtenir un alliage dont 
le point de fusion est relativement bas; 
 Une teneur en carbone élevée (environ 4 %mC) devrait limiter l’oxydation des éléments 
d’alliage lors de l’atomisation; 
 Une teneur élevée en éléments d’alliage carburigène est nécessaire pour l’obtention d’une 
fraction volumique élevée de carbures au sein des particules d’acier à outils après frittage; 
 Une fraction volumique élevée de carbures au sein des particules d’acier à outils devrait 
permettre d’obtenir une résistance à l’usure élevée; 
 Les poudres devraient pouvoir être intégrées dans un mélange sans avoir recours à un 
recuit pour améliorer la compressibilité de ces poudres; 
 
Bien que les hypothèses aient été révisées, les objectifs fixés initialement restent identiques, mais 
les stratégies pour atteindre ces objectifs sont différentes. Les deux objectifs qui ne pouvaient être 
atteints avec la première série d’atomisations sont la résistance à l’usure élevée, due à la faible 
fraction volumique de carbures au sein des particules après frittage et un coût de production 
compétitif pour remplacer la poudre M2, dû à la grande volatilité du coût des éléments d’alliage. 
La nouvelle stratégie pour la conception de la deuxième série d’atomisations mise sur l’utilisation 
d’une teneur plus élevée en éléments d’alliage que celles utilisées pour la première série 
d’atomisation. En plus de cette teneur élevée en éléments d’alliage, les éléments d’alliage 
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déterminés devront être peu coûteux. Par exemple, au moment de la conception de cette 
deuxième série (fin 2006), le coût du Mo était de 56 $/kg, de 60 $/kg pour le Co et 1.5 $/kg pour 
le Cr (Infomine.com, 2008). Cette stratégie d’utiliser une teneur élevée en éléments d’alliage peu 
coûteux devrait, d’une part permettre une fraction volumique élevée de carbures, mais d’autre 
part devrait également permettre que le coût reste compétitif dans l’éventualité où le prix des 
matières premières augmenterait. Le nouvel alliage est basé principalement sur le chrome et sur 
le vanadium. Le chrome est un élément carburigène dont le coût est relativement faible et le 
vanadium forme des carbures de dureté élevée (3000 HV0.02; Roberts, 1998) et son pouvoir 
carburigène est plus élevé que celui du W, du Mo et du Cr. Parmi les gammes d’acier à outils 
standard, la série des aciers à outils à haute teneur en chrome et en vanadium convient à la 
stratégie qui a été décidée. Parmi ces aciers standards, l’acier AISI D7 est celui qui contient, en 
plus d’une teneur élevée en chrome (11.5 à 13.5 %mCr), la teneur la plus élevée en vanadium 
(3.8 à 4.4 %mV). La teneur en carbone typique pour cet acier est de 2.15 à 2.5 %mC. Le 
tableau 3.6 présente la composition de l’acier à coupe rapide de référence, le M2, la composition 
de l’acier à outils D7, la composition cible des trois aciers alliés au tungstène et au chrome (TS1, 
TS2 et TS3) et la valeur cible de la composition de l’acier à outil expérimental TS4. Il est 
possible de voir que la teneur totale en éléments carburigènes du D7 (17.45 %m) est similaire à 
celle du M2 (17 %m). Cependant, étant donné que l’acier D7 contient principalement du chrome, 
son coût est moins élevé que celui de la M2 en ce qui concerne les éléments d’alliage. 
 
Tableau 3.6 : Composition cible (%m) de la poudre TS4, des poudres de la première série (TS1, 
TS2 et TS3), de la poudre de référence M2 et de l’acier à outils D7 sur lequel a été basé la 
conception de l’alliage TS4 et coût total lié aux éléments d’alliage. 
Acier C Cr Mo W V Co 
Éléments 
d’alliage 
carburigène 
total 
Éléments 
d’alliage 
total 
Coût des elements 
d’alliage ($US/kg) 
2003 2008 2012 
M2 0.85 4 5 6 2 - 17 17 3.04 7.66 5.57 
D7 2.3 12.5 0.85 - 4.1 - 17.45 17.45 0.83 4.11 1.70 
TS1 4.0 1.5 0.6 6.5 - - 8.6 8.6 2.25 3.05 3.81 
TS2 3.7 5 0.6 6 2.5 5 14.1 19.1 3.35 8.76 5.82 
TS3 4.1 7 0.6 5 1.25 - 13.85 13.85 2.00 3.60 3.47 
TS4 3.8 12.5 1.5 2.5 6 - 22.5 22.5 2.01 4.11 1.70 
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Le tableau 3.6 illustre bien les différences majeures de composition entre l’acier expérimental 
TS4 et l’acier standard D7. La première différence est une teneur en carbone plus élevée pour 
l’alliage TS4 (3.8 %mC) que celle du D7 (environ 2.3 %mC). La température de fusion du D7 se 
situe à environ 1350 °C (Weber, 2006). La température de fusion, selon l’hypothèse de départ, 
devrait diminuer avec une augmentation du carbone. Selon la littérature, une teneur de 3.8 %mC 
devrait abaisser la température d’un acier D7 à environ 1230 °C comme illustré à la figure 3.5 
présentant la modélisation thermodynamique d’un acier D7 (Weber, 2006). Il a également été vu 
qu’il semble exister une relation entre la teneur en oxygène et la teneur en carbone lors de 
l’atomisation. En effet, parmi les trois poudres atomisées lors de la première série d’atomisations 
(TS1 à TS3), la teneur en oxygène est la plus faible (0.16 %mO) pour l’alliage dont la teneur en 
carbone est la plus élevée (3.85 %mC).  
 
La teneur en chrome proposée pout l’acier TS4 est de 12.5 %mCr, ce qui est similaire à l’acier 
D7. À ces teneurs, la stœchiométrie typique des carbures de chrome est (Fe, Cr)7C3 et la fraction 
volumique de carbures de chrome peut être relativement élevée (figure 1.4) (Roberts, 1998). La 
teneur en vanadium est légèrement supérieure pour l’acier TS4, passant de 4 à 6 %mV, 
comparativement à un acier D7. La résistance à l’usure d’aciers à outils s’accroit fortement en 
fonction de la fraction volumique des carbures de vanadium, notamment à cause de leur dureté 
élevée 3000 HV0.02 (Roberts, 1998). Une faible teneur en molybdène (1.5 %mMo) et en tungstène 
(2.5 %mW) est présente dans l’acier TS4. Le pouvoir carburigène du tungstène et du molybdène 
est plus élevé que le chrome. L’addition de ces deux éléments devrait permettre d’améliorer la 
résistance à l’usure par deux mécanismes, soit de former des carbures M6C, qui sont les carbures 
fréquemment rencontrés dans les aciers à coupe rapide, mais ils peuvent également se substituer 
dans les carbures M7C3 (Weber, 2006). Les teneurs en Mo et en W sont relativement basses, car 
le prix de ces éléments d’alliage est relativement élevé. La teneur totale en éléments d’alliage 
carburigène pour l’acier TS4 est de 22.5 %m, ce qui est plus élevé que celle des aciers de 
référence M2 et D7 (17 %m et 17.45 %m respectivement) et que celle des aciers TS1, TS2 et TS3 
(8.6 %m, 14.1 %m et 13.85 %m, respectivement). La section suivante présente les résultats de 
l’atomisation de l’acier TS4. 
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Figure 3.5 : Modélisation thermodynamique d’un acier à outil de type D7 (Weber, 2006). 
 
3.4.2 Atomisation 
Deux poudres de composition TS4 ont été atomisées en laboratoire pour effectuer la 
caractérisation microscopique des poudres et pour évaluer plusieurs de leurs propriétés. Au 
tableau 3.7 est présentée la composition des deux lots atomisés : TS4α (1er lot) et TS4β (2ème lot). 
Les paramètres des atomisations sont les suivants : la température du bain liquide est d’environ 
1550 °C et aucune atmosphère protectrice n’a été utilisée. Le premier lot atomisé (TS4α) diffère 
légèrement de la composition cible, notamment en ce qui concerne le Cr (11.8 %mCr au lieu de 
12.5 %mCr), le tungstène (2.9 %mW au lieu de 2.5 %mW) et pour le vanadium (4.9 %mV au lieu 
de 6 %mV). La composition du deuxième lot atomisé (TS4β) est très près de celle de la valeur 
cible. Malgré ces quelques différences de composition, globalement, la composition de ces deux 
lots se rapproche de la composition cible. 
 
Une des observations intéressantes qui avait été effectuée lors du développement des aciers alliés 
au W et au Cr (tableau 3.4) était la relation entre la teneur en oxygène et la teneur en carbone de 
la poudre atomisée. Parmi les aciers alliés en W et en Cr de la première série, la poudre TS3 
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(3.83 %mC) présentait une teneur relativement faible en oxygène (0.16 %mO). Les poudres TS4α 
et TS4β, malgré leur teneur très élevée en chrome (environ 12 %mCr), leurs teneurs en oxygène 
sont similaires (0.14 %mO pour TS4α et 0.17 %mO pour TS4β) à celle de la poudre TS3 qui avait 
une teneur en carbone similaire (3.83 %mC), mais seulement 7.1 %mCr.  
 
Tableau 3.7 : Composition cible (%m) de la poudre TS4 et composition des deux premières 
atomisations de la deuxième série d’atomisation (TS4α et TS4β). 
Identification C Cr Mo W V Si O 
Éléments d’alliage 
carburigène total 
TS4 - cible 3.8 12.5 1.5 2.5 6.0 - - 22.5 
TS4α 3.83 11.80 1.70 2.9 4.90 0.27 0.14 21.3 
TS4β 3.80 12.51 1.63 2.5 6.15 0.20 0.17 22.8 
 
En premier lieu, la caractérisation détaillée de la microstructure des poudres TS4 a été réalisée et 
est présentée à la prochaine section, alors que les propriétés ont été déterminées dans les sections 
subséquentes. 
 
3.4.3 Microstructure des poudres atomisées 
La microstructure des poudres TS4 a été caractérisée pour permettre d’identifier les différentes 
phases, leurs morphologies, déterminer leurs compositions et quantifier leurs fractions 
volumiques. La figure 3.6 présente des micrographies prises au MEB de coupes 
métallographiques des deux lots atomisés TS4α et TS4β. 
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Figure 3.6 : Micrographies en électrons secondaires montrant la microstructure générale des 
poudres a) TS4α et b) TS4β. 
 
La microstructure générale des deux lots est très similaire, malgré une légère variation de 
composition entre les deux poudres. Il y a des précipités cubiques et un constituant eutectique 
nanométrique sous forme de bâtonnet. Il y a également d’autres phases qui ne sont pas montrées à 
la figure 3.6, mais qui ont été caractérisées. Les résultats de la caractérisation des précipités 
cubiques, de l’eutectique et des autres phases observées dans la microstructure sont présentés en 
détail dans les prochaines sections. 
 
3.4.3.1 Diffraction rayons X sur la poudre atomisée 
À la figure 3.7 est présenté un cliché DRX réalisé sur la poudre TS4β. La technique de DRX a 
permis d’identifier les principales phases présentes. Les deux phases, dont la fraction volumique 
est la plus élevée, sont l’austénite  et les carbures à base de chrome M7C3. La troisième phase, qui 
représente une fraction volumique plus faible, est le carbure de vanadium V8C7. Les raies 
caractéristiques des carbures de type M7C3 et V8C7 du cliché DRX sont localisées à des angles de 
diffraction s’approchant des valeurs de la littérature. En ce qui concerne l’austénite, les raies 
caractéristiques DRX ne sont pas localisées exactement aux valeurs des angles de diffraction de 
la littérature pour l’austénite. La divergence du cliché expérimental de la poudre TS4β s’accroît 
avec l’angle de diffraction, c’est-à-dire pour des plans dont l’espacement (d) est de plus en plus 
petit. Cela indique une différence entre les paramètres de maille de l’austénite à l’équilibre des 
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bases de données et celles de l’austénite de la poudre atomisée. Les paramètres de mailles ont été 
déterminés expérimentalement et comparés avec les valeurs de la littérature (tableau 3.8). Les 
paramètres de maille mesurés diffèrent de ceux de la littérature pour les trois phases principales. 
Ceci pourrait s’expliquer par le fait que le refroidissement est rapide lors de l’atomisation à l’eau, 
de l’ordre 105 °C/s (German, 1997). En effet, la vitesse de refroidissement élevée limite la 
diffusion du carbone et des éléments d’alliage lors de la solidification, ce qui peut modifier les 
paramètres de maille. Pour évaluer l’influence de la présence d’éléments d’alliage, le rayon 
atomique des éléments peut être utilisé pour estimer si la présence d’un élément tend à augmenter 
ou à diminuer les paramètres de maille dans une structure simple. Le rayon atomique calculé des 
trois principaux éléments présents dans la TS4 sont : 1.56 Å pour le Fe, 1.66 Å pour le Cr et 
1.71 Å pour le V (Clementi, 1967). 
 
En ce qui concerne l’austénite, elle contient principalement du fer (1.56 Å) et le paramètre de 
maille a de l’austénite est de 3.600 Å (littérature). En posant comme hypothèse que du Cr 
(1.66 Å) ou du V (1.71 Å) soit en solution solide, le paramètre de maille a de l’austénite 
augmenterait et c’est bien ce qui a été observé, car le paramètre de maille expérimental est de 
3.63 Å. La présence de Cr, de V, de Mo et de W dans l’austénite a été confirmée par analyses 
rayons X EDS au MET (voir tableau 3.11 ). Dans le cas des carbures de vanadium V8C7, qui 
contiennent principalement du V (1.71 Å) comme élément métallique, le paramètre de maille est 
de 8.334 Å (littérature). En posant comme hypothèse que du Fe (1.56 Å) ou du Cr (1.66 Å) soit 
en solution solide, le paramètre de maille devrait diminuer et c’est également ce qui a été 
observé, car le paramètre de maille expérimental est de 8.31 Å. La présence de Cr et de Fe dans 
les carbures riches en vanadium a été confirmée par analyses rayons X EDS au MET (voir 
tableau 3.11 ). 
 
Pour la dernière phase, les carbures M7C3, la structure cristallographique est plus complexe et il 
est difficile d’estimer à l’aide de simples calculs l’effet de la présence d’éléments sur les 
paramètres de maille. Néanmoins, les paramètres de mailles déterminés expérimentalement 
(a = 14.0 Å; c = 4.47 Å) diffèrent de ceux de la littérature (a = 13.98 Å; c = 4.52 Å).  
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Figure 3.7 : Cliché DRX de la poudre TS4β telle qu'atomisée montrant la présence de trois phases 
principales; l’austénite (31-0619); les carbures M7C3 (35-0786); les carbures de vanadium V8C7 
(05-0720). La notation utilisée pour la structure hexagonale du M7C3 est hkl (ICDD, 1995). 
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Tableau 3.8 : Paramètres de mailles déterminés par DRX pour les trois principales phases 
présentes dans la poudre TS4β telle qu’atomisée. 
 Austénite () M7C3 V8C7 
Structure 
Cubique 
à faces centrées  
(cfc) 
Hexagonal 
compact  
(hcp) 
Cubique 
simple  
(cs) 
Paramètres de maille 
expérimental 
a = 3.63 Å 
a =14.0 Å 
c = 4.47 Å 
a = 8.31 Å 
Paramètres de maille  
(littérature)* 
a = 3.600 Å 
a =13.98 Å 
c = 4.52 Å 
a = 8.334 Å 
Référence* 31-0619 35-0786 05-0720 
* (ICDD, 1995) 
 
Bien que la technique de DRX permette d’identifier les phases présentes dans des poudres, il est 
important de noter que, en fonction de la source de rayon X et du matériau analysé, les rayons X 
diffractés ne proviennent que d’une épaisseur limitée en surface. Il est possible de  déterminer la 
fraction de l’intensité totale diffractée en fonction de la profondeur (équation 1; Cullity, 1978). 
La figure 3.8 illustre la provenance du signal diffractée (profondeur de pénétration) en fonction 
de l’angle , pour différentes fraction de l’intensité totale diffractée (50%, 80% et 95%). Les 
courbes de la figure 3.8 ont été calculées pour une source rayons X CuKα1, dans du fer. La gamme 
d’angle mesurée à la figure 3.7 est de 2 = 35 à 100. Ainsi, 95% du signal diffractée provient 
entre 1.8 µm et 4.8 µm à partir de la surface.  
 
   [   
(
    
    
)] 
 
                                             
                                     
                          
                       
Équation 1 
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Figure 3.8 : Provenance du signal diffracté dans le fer pour une source de radiation CuKα1. 
 
La technique DRX permet d’analyser les principales phases d’un matériau (typiquement > 5 %v) 
et donne une mesure globale du matériau analysé. Comme la poudre TS4 est un nouvel alliage 
conçu dans le cadre de ce projet de doctorat, il est important de caractériser en détail toutes les 
phases présentes dans la poudre. Pour ce faire, chaque phase a été étudiée à l’aide de techniques 
de caractérisations à haute résolution (MEB-FEG, MET, EDS, PEELS et DÉ). La première phase 
analysée en détail est l’austénite.  
 
3.4.3.2 Austénite 
L’austénite constitue environ 45 à 50 %v (déterminé sur des coupes métallographiques polies au 
MEB) de la microstructure des poudres atomisées. Elle est présente sous deux formes, soit sous 
forme de constituant eutectique nanométrique (bâtonnet  50 à 100 nm) au cœur des particules ou 
soit sous forme de dendrites relativement grossières (branches dendritiques  1 µm) en périphérie et à 
partir d’inclusions ou de précipités. La figure 3.9 présente quatre micrographies prises au MEB 
des différentes morphologies que peut prendre l’austénite dans la poudre TS4 telle qu’atomisée. 
À la figure 3.9(a), l’austénite est présente sous forme d’eutectique; en (b), l’austénite est présente 
sous forme de dendrites primaires de surface de particules de poudre; en (c), l’austénite est 
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présente sous forme de dendrites s’étant formées à la surface d’un carbure de vanadium; en (d), 
l’austénite est présente sous forme de dendrites s’étant formées à la surface d’une inclusion. 
 
      
      
Figure 3.9 : Morphologies que peut prendre l'austénite dans la poudre TS4 telle qu'atomisée 
a) Constituant eutectique, b) Dendrites de surface d’une particule, c) Dendrite à partir d'un 
carbure de vanadium et d) Dendrites à partir d'une inclusion. 
 
Les observations au MET ont permis de déterminer les paramètres de maille, ainsi que la 
composition chimique de l’austénite composant l’eutectique nanométrique et des dendrites 
d’austénite primaires. Le détail de l’indexation des clichés de diffractions obtenus pour 
déterminer la structure de l’austénite est en annexe.  La figure 3.10 présente une micrographie en 
fond clair prise au MET de l’eutectique et des spectres rayons X EDS effectués sur une lame 
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mince. L’austénite est principalement composée de fer. Elle contient principalement comme 
éléments d’alliage du chrome et du tungstène, mais également en plus faible quantité du 
vanadium, du molybdène et du carbone. Le gallium présent sur les spectres provient de la 
préparation d’échantillon (lame préparée au FIB) et le cuivre provient du support de la lame qui 
est en cuivre.  
 
La présence de l’austénite dans l’eutectique et dans les dendrites à la surface de particules a été 
confirmée par diffraction électronique. Les paramètres de maille déterminés par diffraction 
électronique pour l’austénite de l’eutectique nanométrique et ceux de la littérature sont présentés 
au tableau 3.9, ainsi que les rapports d’intensité des analyses rayons X EDS.  
 
   
Figure 3.10 : a) Micrographie en fond clair au MET de l'eutectique et b) Spectre rayons X de 
l'austénite eutectique. 
 
Les paramètres de maille sont similaires pour l’austénite eutectique (a = 3.57 Å ± 0.02) et 
l’austénite dendritique (a = 3.61 Å ± 0.02). Les paramètres de maille de l’austénite dendritique 
sont semblables à celle du paramètre déterminé par DRX (a = 3.63 Å) et celui de la littérature 
(a = 3.60 Å). Cependant, les paramètres de l’austénite eutectique sont légèrement plus faibles que 
celui déterminé par DRX et celui de la littérature. La composition chimique est également 
similaire en ce qui a trait au V et au Mo entre l’austénite eutectique et l’austénite dendritique. La 
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teneur en chrome est légèrement plus élevée dans l’austénite dendritique (9.0 %Cr) que dans 
l’austénite eutectique (7.2 %Cr). À l’inverse du chrome, la teneur en tungstène est plus élevée 
dans l’austénite eutectique (8.7 %W) que dans l’austénite dendritique (1.3 %W). Comme il sera 
vu dans une section subséquente (section 3.4.3.5), une bonne partie du tungstène est rejeté au 
front de solidification eutectique pour former une phase riche en tungstène et en molybdène. 
Cette différence de teneur en tungstène pourrait s’expliquer par un enrichissement graduel en 
tungstène au front de solidification. Ainsi, la concentration en tungstène est faible lors de la 
solidification des dendrites primaire d’austénite, mais avec l’avancée du front de solidification 
eutectique, la concentration en tungstène augmente dans le liquide. Le liquide étant plus riche en 
tungstène, la teneur augmente dans l’austénite pour former éventuellement une phase riche en 
tungstène lors de la solidification du dernier liquide. 
 
Dans le cas du chrome c’est le phénomène inverse qui est observé. Le chrome reste en solution 
solide dans l’austénite dendritique, mais lors de la solidification de l’eutectique nanométrique 
(austénite / carbure de chrome), la majorité du chrome dans le liquide précipite sous forme de 
carbures de chrome, ce qui appauvrit l’austénite en chrome. La prochaine section porte donc sur 
la caractérisation des carbures de chrome. 
 
Tableau 3.9 : Principales caractéristiques de l'austénite dans la poudre TS4 atomisée. 
Phase   
Constituant Eutectique Dendrites primaires 
Fraction volumique  45 %v  5 %v 
Morphologie Bâtonnet Dendrites 
Dimensions bâtonnets :  50 à 100 nm branches dendritiques :  1 µm 
Distribution Dans le volume des particules 
En périphérie des particules et 
à la surface des précipités et 
des inclusions 
Structure cfc 
Paramètres 
de maille (Å) 
DÉ a = 3.57 ± 0.02 a = 3.61 ± 0.02 
DRX a = 3.63 Å 
Littérature a = 3.60 Å 
Composition 
 
Rapports 
d’intensité* 
0.2 %CKα 
1.3 %VKα 
7.2 %CrKα 
82.1 %FeKα 
0.5 %MoLα 
8.7 %WMα 
0.5 %CKα 
1.8 %VKα 
9.0 %CrKα 
87.2 %FeKα 
0.2 %MoLα 
1.3 %WMα 
Principaux 
éléments 
Fe, Cr, W Fe, Cr 
* Rapports d`intensité rayons X EDS au MET. 
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3.4.3.3 Carbures de chrome (M7C3) 
Les carbures de chrome constituent environ 45 à 50 %v de la microstructure des poudres 
atomisées (déterminé sur des coupes métallographiques polies au MEB). Les carbures de chrome 
se retrouvent sous deux formes dans les poudres atomisées : dans le constituant eutectique (dinter-
bâtonnet  50 à 100 nm) et sous forme de prismes hexagonaux (carbures prismatiques) relativement 
grossiers (prismes  1 µm). Il a été mentionné précédemment que l’eutectique constitue la 
majeure partie du volume au centre des particules. Les carbures prismatiques sont peu nombreux 
( 1 %v) et se retrouvent généralement sous forme de colonies près de la surface des particules de 
poudres. La figure 3.11 présente les deux morphologies des carbures de chrome dans les poudres 
TS4 telles qu’atomisées; à la figure 3.11(a), le constituant eutectique et aux figures 3.11(b), 
3.11(c) et 3.11(d), les colonies de carbures prismatiques. 
 
Les observations et les analyses réalisées au MET des carbures de chrome de l’eutectique 
nanométrique et des carbures prismatiques ont permis de confirmer la structure de ces carbures 
comme étant de type M7C3. La figure 3.12 présente des micrographies en fond clair prises de 
l’eutectique nanométrique et de carbures prismatiques, ainsi que des microanalyses rayons X 
EDS réalisées au MET. Le tableau 3.10 présente les paramètres de maille des carbures M7C3 et 
les rapports d`intensité des analyses rayons X EDS réalisées au MET. Les caractéristiques de 
l’austénite déterminées à la section précédente ont également été inclues. Le détail de 
l’indexation des clichés de diffraction électronique est présenté en annexe. 
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Figure 3.11 : Morphologie des carbures de type M7C3 dans la poudre TS4 telle qu'atomisée 
a) Constituant eutectique et b, c, d), Colonies de carbures prismatiques. 
 
En ce qui concerne les paramètres de maille des carbures M7C3, les paramètres déterminés 
diffèrent pour les carbures eutectiques (a = 13.85 Å  0.08; c = 4.63 Å  0.31) et pour les 
carbures prismatiques (a = 14.08 Å  0.08; c = 4.47 Å  0.03). Le paramètre a est plus faible pour 
l’eutectique, alors que son paramètre c est plus grand. Cette différence peut être reliée à la plus 
grande teneur en tungstène (rayon atomique élevé : 1.93 Å) des carbures eutectiques (9.1 %W) 
comparativement aux carbures prismatiques (2.0 %W). En effet, le volume calculé de la maille 
des carbures M7C3 eutectiques est plus grand (2307 Å³) que celui des carbures prismatiques 
(2302 Å³). Les valeurs mesurées des paramètres de maille des carbures prismatiques sont en 
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accord avec les paramètres mesurés au diffractomètre (a = 14.00 Å; c = 4.47 Å) et sont près des 
valeurs de la littérature ((Cr3.5, Fe3.5)C3 : a = 13.98 Å; c = 4.523 Å). 
 
Tableau 3.10 : Principales caractéristiques des carbures M7C3 dans la poudre TS4 atomisée, 
incluant les caractéristiques de l’austénite. 
Phase   M7C3 M7C3 
Constituant Eutectique 
Dendrites 
primaires 
Eutectique 
Prismes 
hexagonaux 
Fraction 
volumique 
 45 %v  5 %v  45 %v  1 %v 
Morphologie Bâtonnet Dendrites   
Dimensions 
bâtonnets : 
 50 à 100 nm 
branches dendritiques : 
 1 µm 
inter-bâtonnets : 
 50 à 100 nm 
prismes : 
 1 µm 
Distribution 
Dans le volume 
des particules 
En périphérie 
des particules et 
à la surface des 
précipités et 
des inclusions 
Dans le volume 
des particules 
En périphérie 
des particules 
Structure cfc hcp 
P
a
ra
m
èt
re
s 
d
e 
m
a
il
le
 (
Å
) DÉ a = 3.57 ± 0.02 a = 3.61 ± 0.02 
a = 13.85 ± 0.08 
c = 4.63 ± 0.31 
a = 14.08 ± 0.08 
c = 4.47 ± 0.03 
DRX a = 3.63 Å 
a = 14.0 Å 
c = 4.47 Å 
Littérature a = 3.60 Å 
a = 13.98 Å 
c = 4.523 Å 
C
o
m
p
o
si
ti
o
n
 
 
Rapports 
d’intensité* 
0.2 %CKα 
1.3 %VKα 
7.2 %CrKα 
82.1 %FeKα 
0.5 %MoLα 
8.7 %WMα 
0.5 %CKα 
1.8 %VKα 
9.0 %CrKα 
87.2 %FeKα 
0.2 %MoLα 
1.3 %WMα 
2.7 %CKα 
8.9 %VKα 
25.6 %CrKα 
52.1 %FeKα 
1.6 %MoLα 
9.1 %WMα 
5.1 %CKα 
11.0 %VKα 
32.1 %CrKα 
48.5 %FeKα 
1.3 %MoLα 
2.0 %WMα 
Principaux 
éléments 
Fe, Cr et W Fe et Cr Fe, Cr, W et V Fe, Cr et V 
* Rapports d`intensité rayons X EDS au MET. 
 
  
92 
 
Les rapports d’intensité mettent en évidence la teneur plus importante en éléments d’alliage dans 
les carbures M7C3 que dans l’austénite. Outre leur teneur plus élevée en chrome (26 – 32 %Cr 
pour le M7C3 et 7 – 9 %Cr pour l’austénite), les carbures M7C3 contiennent plus de vanadium 
(9 – 11 %V pour le M7C3 et 1 – 2 %V pour l’austénite). La teneur en carbone est également plus 
élevée dans les carbures M7C3 (3 – 5 %C) que dans l’austénite (0.2 – 0.5 %C). En ce qui 
concerne la différence de composition entre les M7C3 eutectique et les M7C3 prismatiques, ces 
derniers contiennent plus de chrome et plus de V. Les teneurs sont de 32 %Cr et de 11 %V dans 
les carbures prismatiques alors qu’elles ne sont que de 26 %Cr et de 9 %V dans les M7C3 
eutectique. Le même phénomène est observé en ce qui concerne la teneur en tungstène qui est 
plus faible dans les M7C3 prismatiques (2 %W), qui sont principalement localisés à la surface des 
particules, que dans les M7C3 eutectique (9 %W). Cette différence pourrait être attribuable, tout 
comme dans le cas de l’austénite, à un rejet du tungstène au front de solidification, ce qui enrichit 
le liquide en tungstène et se retrouve en plus grande quantité dans les M7C3 eutectiques localisés 
au centre de la particule. 
 
Il est à noter que la présence de gallium et de cuivre observée dans les spectres aux figures 
3.12(b) et 3.12(d) proviennent de la préparation de la lame mince au FIB (faisceau ionique de Ga) 
et du support de la lame (grille de Cu). 
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Figure 3.12 : Micrographies en fond clair de la phase M7C3 et spectres rayons-X EDS 
a) Eutectique nanométrique, b) Spectre rayons X EDS des carbures M7C3 de l’eutectique 
nanométrique, c) Carbures prismatiques et d) Spectres rayons X EDS des carbures prismatiques. 
 
3.4.3.4 Carbures de vanadium (M8C7) 
Les carbures de vanadium constituent environ 2 à 3 %v de la microstructure de la poudre TS4 
telle qu’atomisée (déterminé sur des coupes métallographiques polies au MEB). Les carbures de 
vanadium sont présents sous deux formes, des précipités plutôt cubiques et des plaquettes 
interdendritiques d’épaisseur variable. La taille des précipités cubiques est généralement 
inférieure à 400 nm et typiquement environ de 200 nm. Ces précipités se retrouvent répartis au 
cœur des particules. La taille des carbures de vanadium sous forme de plaquettes peut atteindre 
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jusqu’à environ 1 à 2 µm de longueur et de 50 à 400 nm d’épaisseur. Ces plaquettes de carbures 
de vanadium se retrouvent en périphérie ou entre des dendrites d’austénite grossières. Les 
carbures de vanadium sous forme de plaquettes sont principalement localisés près de la surface 
des particules de poudres, étant donné que la majorité des dendrites grossières d’austénite sont 
situées en périphérie des particules de poudres. Sur une section transversale d’une particule de 
poudre typique, environ la moitié des carbures de vanadium se retrouve sous forme de cubes et 
l’autre moitié sous forme de plaquettes. La figure 3.13 présente les deux morphologies que 
peuvent prendre les carbures de vanadium. À la figure 3.14 sont présentés des spectres rayons X 
EDS d’un carbure de vanadium cubique et d’un autre carbure sous forme de plaquette, alors que 
les caractéristiques de ces deux types de carbures (structure et composition) sont présentées au 
tableau 3.11. Le détail de l’indexation des carbures de type M8C7 est présenté en annexe. 
 
En ce qui concerne les paramètres de maille des carbures de vanadium M8C7, les paramètres 
déterminés sont similaires pour les deux morphologies, a = 8.25 Å  0.05 pour les M8C7 cubiques 
et a = 8.24 Å  0.04 pour les M8C7 sous forme de plaquettes. Ces valeurs sont plus petites que 
celles des paramètres mesurés par DRX (a = 8.31 Å) et ceux de la littérature (V8C7 : 
a = 8.334 Å). Les carbures M8C7 contiennent plus de vanadium (48 – 58 %V), plus de molybdène 
(5 %Mo) et de tungstène (8 – 9 %W) que les carbures de type M7C3 (9 – 11 %V, 1 – 2 %Mo et 2 
– 9 %W). Les M8C7  contiennent également plus de carbone (5 – 9 %C) que les M7C3 (3 – 
5 %C), ce qui est en accord avec leur stœchiométrie (ratio carbone/métal plus élevé pour le M8C7 
que pour le M7C3). 
 
La composition diffère entre les M8C7 cubiques et les M8C7 sous forme de plaquettes. La 
principale différence de composition entre les deux morphologies du M8C7 est la teneur en 
vanadium et en chrome. La teneur en vanadium est plus élevée pour les M8C7 sous forme de 
plaquettes (58 %V) que sous forme de cubes (48 %V). À l’inverse, la teneur en chrome est plus 
élevée pour les M8C7 cubiques (23 %Cr) que sous forme de plaquettes (16 %Cr). La teneur plus 
élevée en vanadium dans les carbures sous forme de plaquettes pourrait être occasionnée par le 
rejet du vanadium au front de solidification des dendrites d’austénite. Ainsi, comme les carbures 
M8C7 sont localisés en périphérie des dendrites d’austénite, les M8C7 sous forme de plaquettes 
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contiendraient une teneur plus importante en vanadium. Cette augmentation de la teneur en 
vanadium a pour effet de se substituer au chrome, diminuant ainsi la teneur en chrome. 
 
    
    
Figure 3.13 : Morphologies des carbures de vanadium a) Carbure de vanadium cubique en 
électrons rétrodiffusés au MEB, b) Carbure de vanadium cubique en fond clair au MET 
c) Groupe de carbures de vanadium cubique et sous forme de plaquettes en électrons rétrodiffusés 
au MEB et d) Carbures de vanadium sous formes de plaquettes en contraste Z (L = 2 cm) au 
MET. 
 
Les trois principales phases présentes dans la poudre TS4 telle qu’atomisée ont été caractérisées 
(austénite, carbures M7C3 et carbures M8C7). Des observations et des analyses supplémentaires 
96 
 
ont révélées que d’autres phases sont également présentes. La caractérisation détaillée de ces 
phases est présentée à la section suivante. 
 
    
    
Figure 3.14 : Micrographies en fond clair au MET et microanalyses EDS sur des carbures de 
vanadium a, b) M8C7 cubiques et c, d) M8C7 sous forme de plaquettes. 
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Tableau 3.11 : Principales caractéristiques des carbures M8C7 dans la poudre TS4 atomisée, 
incluant les caractéristiques de l’austénite et des carbures M7C3. 
Phase  M7C3 M8C7 
Constituant Eutectique 
Dendrites 
primaires 
Eutectique Prismatique Cubique Plaquettes 
Fraction 
volumique 
 45 %v  5 %v  45 %v  1 %v < 2 %v < 2 %v 
Morphologie Bâtonnet Dendrite Bâtonnet 
Prisme 
hexagonal 
Cubique Lamellaire 
Dimensions 
bâtonnets : 
 50 à 100 
nm 
Dendritiques : 
 1 µm 
inter-bâtonnets : 
 50 à 100 nm 
prismes : 
 1 µm 
< 400 nm 
L* < 2 µm 
É** ≈ 50 à  
400 nm 
Distribution 
Dans le 
volume 
des 
particules 
En périphérie 
des particules 
et à la surface 
des précipités 
et des 
inclusions 
Dans le 
volume 
des 
particules 
En 
périphérie 
des 
particules 
Dans le 
volume 
des 
particules 
Entre les 
dendrites 
γ 
Structure cfc hcp cs 
P
a
ra
m
èt
re
s 
d
e 
m
a
il
le
 (
Å
) DÉ 
a = 3.57 ± 
0.02 
a = 3.61 ± 0.02 
a = 13.85 ± 
0.08 
c = 4.63 ± 0.31 
a = 14.08 ± 
0.08 
c = 4.47 ± 0.03 
a = 8.25 ± 
0.05 
a = 8.24 ± 
0.04 
DRX a = 3.63 Å 
a = 14.0 Å 
c = 4.47 Å 
a = 8.31 Å 
Littérature a = 3.60 Å 
a = 13.98 Å 
c = 4.523 Å 
a = 8.334 
C
o
m
p
o
si
ti
o
n
 
 
Rapports 
d’intensité*** 
0.2 %CKα 
1.3 %VKα 
7.2 %CrKα 
82.1 %FeKα 
0.5 %MoLα 
8.7 %WMα 
0.5 %CKα 
1.8 %VKα 
9.0 %CrKα 
87.2 %FeKα 
0.2 %MoLα 
1.3 %WMα 
2.7 %CKα 
8.9 %VKα 
25.6 %CrKα 
52.1 %FeKα 
1.6 %MoLα 
9.1 %WMα 
5.1 %CKα 
11.0 %VKα 
32.1 %CrKα 
48.5 %FeKα 
1.3 %MoLα 
2.0 %WMα 
8.8 %CKα 
47.5 %VKα 
23.4 %CrKα 
7.0 %FeKα 
4.8 %MoLα 
8.5 %WMα 
5.0 %CKα 
58.0 %VKα 
16.5 %CrKα 
6.3 %FeKα 
5.2 %MoLα 
8.9 %WMα 
Principaux 
éléments 
Fe, Cr et W Fe et Cr Fe, Cr, W et V Fe, Cr et V 
V, Cr, W, 
Fe et Mo 
V, Cr, W, 
Fe et Mo 
* Longueur; ** Épaisseur, *** Rapports d`intensité rayons X EDS au MET. 
 
3.4.3.5 Autres phases 
Comme vu précédemment, les phases principales composant la poudre TS4 telle qu’atomisée 
sont l’austénite, les carbures de chrome M7C3 et les carbures de vanadium (M8C7). Il y a d’autres 
phases qui sont présentes dans la poudre TS4, mais leur fraction volumique est relativement 
faible. 
 
La première de ces phases dont la fraction volumique est faible (estimée à moins de 1 %v)  a été 
appelée phase blanche. En effet, la structure de cette phase n’a pu être identifiée. Cette phase 
riche en tungstène et en molybdène apparaît plus brillante que toutes les autres phases présentes 
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lorsqu’observée au MEB en électrons rétrodiffusés et au MET en contraste Z (L = 2 cm), d’où 
l’appellation de phase blanche. La phase blanche se retrouve principalement entre les dendrites 
eutectiques γ/M7C3 (figure 3.15(a)). 
 
      
Figure 3.15 : Micrographies en électrons rétrodiffusés au MEB de la phase blanche (phase riche 
en W et en Mo) a) Vue globale d’une particule de poudre de TS4 telle qu’atomisée et 
b) Micrographie à fort grossissement de la phase blanche. 
 
À la figure 3.15(b), on distingue bien la morphologie interdendritique plutôt irrégulière de la 
phase blanche dont l’épaisseur typique est de l’ordre de 50 nm. La figure 3.16(a), présente une 
micrographie prise en contraste Z (L = 2 cm) au MET montrant la phase blanche. Les spectres 
rayons X réalisés dans la phase blanche (figures 3.16(d) et 3.16(e)) montrent bien la teneur plus 
élevée en tungstène et en molybdène comparativement aux spectres réalisés de part et d’autre de 
la phase blanche (figures 3.16(f) et 3.16 (g)). Cette phase étant localisée principalement entre les 
dendrites eutectiques indique que celle-ci est une des dernières phases à se former lors de la 
solidification des particules de poudre. Le tungstène et le molybdène sont rejetés au front de 
solidification des dendrites eutectiques. Plusieurs précipités de sulfure de manganèse (figure 
3.16(c)) se retrouvent jumelés à la phase blanche. Les sulfures de manganèse précipitent à 
environ 1500 C dans la région riche en fer du système Fe-Mn-S (Kang, 2010), ce qui est 
légèrement inférieur aux températures d’atomisation utilisées ( 1550 °C) pour la poudre TS4. 
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Des MnS sont probablement solides lors de la solidification de l’eutectique et tout comme le W et 
le Mo, les MnS sont rejetés au front de solidification des dendrites eutectiques.   
 
    
      
    
Figure 3.16 : a, b) Micrographie en contraste Z (L = 2 cm) de la phase blanche, c) Spectre 
rayons X EDS des MnS (point  sur la figure (b)), d) Spectre rayons X EDS de la phase blanche 
(point  sur la figure (b)), e) Spectre rayons X EDS de la phase blanche (point  sur la figure 
(b)), f) Spectre rayons X EDS de la matrice (point  sur la figure (b)) et g) Spectre rayons X 
EDS de la matrice (point  sur la figure (b)). 
 
   
  
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Le tableau 3.12 présente les caractéristiques de la phase blanche, ainsi que celle des phases 
caractérisées précédemment. 
 
Plusieurs lames minces ont été préparées au FIB contenant la phase blanche. Cependant, la 
fraction volumique faible de cette phase et ses faibles dimensions n’ont pas permis d’isoler cette 
phase pour pouvoir la caractériser en détail. Toutefois, des analyses rayons X EDS au MET, ont 
permis d’estimer sa composition chimique. 
 
Bien que la structure de la phase blanche n’ait pu être identifiée, la teneur élevée en tungstène 
(33 %W) et en molybdène (28 %Mo), suggère que cette phase est probablement un carbure allié. 
Les deux principaux carbures riches en Mo et en W que l’on retrouve dans les aciers en outils 
sont les carbures de type M2C et M6C (Roberts, 1998). Les carbures de type M6C sont plus 
stables que les carbures de type M2C dans les aciers à outils. Bien que les M2C soient plutôt 
métastables, une vitesse de refroidissement rapide et la présence de molybdène peut mener à la 
formation de ce type de carbure. Contrairement au molybdène, le tungstène tend à favoriser les 
carbures de type M6C. Malgré que la phase blanche soit de structure non identifiée, l’hypothèse la 
plus plausible est que cette phase soit un carbure de type M2C ou M6C. 
 
Il existe également une autre phase qui n’a pas été observée par microscopie, mais dont la 
présence a été révélée par DRX et qui est un carbure de type M3C (cémentite alliée). Les analyses 
DRX réalisées sur la poudre globale telle qu’atomisée à la section 3.4.3.1 ne montrent pas 
d’évidence de la présence de M3C. Cependant, des analyses DRX réalisées sur différentes classes 
granulométriques montrent que cette phase est présente dans les petites particules (< 45 µm) 
(figure 3.17).  
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Tableau 3.12 : Principales caractéristiques de la phase blanche et des carbures M3C, incluant les 
caractéristiques de l’austénite, des carbures M7C3 et des carbures M8C7. 
Phase  M7C3 M8C7 
Phase 
blanche 
M3C 
Constituant Eutectique 
Dendrites 
primaires 
Eutectique Prismatique Cubique Plaquettes Interdendritique Interdendritique 
Fraction 
volumique 
 45 %v  5 %v  45 %v  1 %v < 2 %v < 2 %v < 1 %v n/d 
Morphologie Bâtonnet Dendrite Bâtonnet 
Prisme 
hexagonal 
Cubique Lamellaire irrégulière n/d 
Dimensions 
bâtonnets : 
 50 à 
100 nm 
Dendritiques : 
 1 µm 
inter-bâtonnets : 
 50 à 
100 nm 
prismes : 
 1 µm 
< 400 nm 
L* < 2 µm 
É** ≈ 50 à  
400 nm 
L* < 1 µm 
É** < 100 nm 
n/d 
Distribution 
Dans le 
volume 
des 
particules 
E
n
 p
ér
ip
h
ér
ie
 d
es
 
 p
ar
ti
cu
le
s 
et
 à
 l
a 
su
rf
ac
e 
d
es
 
p
ré
ci
p
it
és
 
et
 d
es
 i
n
cl
u
si
o
n
s 
Dans le 
volume 
des 
particules 
En 
périphérie 
des 
particules 
Dans le 
volume 
des 
particules 
Entre les 
dendrites 
γ 
Entre les 
dendrites 
eutectiques 
n/d 
Structure cfc hcp cs n/d Orthorhombique 
P
a
ra
m
è
tr
es
 d
e 
m
a
il
le
 (
Å
) 
D
É
 a = 3.57  
0.02 
a = 3.61 
 0.02 
a = 13.85  
0.08 
c = 4.63  
0.31 
a = 14.08  
 0.08 
c = 4.47  
0.03 
a = 8.25 
 0.05 
a = 8.24  
0.04 
n/d n/d 
D
R
X
 
a = 3.63 Å 
a = 14.00 Å 
c = 4.47 Å 
a = 8.31 Å n/d 
a = 5.11 Å 
b = 6.78 Å 
c = 4.45Å 
L
it
té
ra
tu
re
 
a = 3.60 Å 
a = 13.98 Å 
c = 4.523 Å 
a = 8.334 n/d 
a = 5.092 Å 
b = 6.745 Å 
c = 4.528 Å 
C
o
m
p
o
si
ti
o
n
 
 
R
ap
p
o
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s 
d
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n
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n
si
té
*
*
*
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α
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1
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α
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9
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W
M
α
 
5
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1
1
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V
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α
 
3
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α
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4
8
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1
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α
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2
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W
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α
 
8
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2
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2
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2
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 %
M
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, 
3
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 %
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α
 
n/d 
P
ri
n
ci
p
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x
 
él
ém
en
ts
 
Fe, Cr et 
W 
Fe et Cr Fe, Cr, W et V Fe, Cr et V 
V, Cr, W, 
Fe et Mo 
V, Cr, W, 
Fe et Mo 
W, Mo, Fe 
Cr et V 
n/d 
* Longueur; ** Épaisseur, *** Rapports d`intensité rayons X EDS au MET. 
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Il a été vu précédemment (section 3.4.3.1) que 95% du signal diffracté provient, lors de mesures 
DRX dans du fer, des premiers micromètres de surface, soit environ 1 à 5 µm pour une radiation 
de Cu (       = 1.5418 Å), alors que 50% du signal provient d’environ 1 µm de la surface. Étant 
donné que la poudre TS4 contient principalement du fer, ces valeurs peuvent être utilisées pour 
estimer la provenance du signal diffracté dans la poudre TS4. Des observations au MEB 
(figure 3.18) montrent qu’il y a plus de dendrites austénitiques en périphérie des petites particules 
qu’en périphérie des grosses particules. Comme la longueur moyenne des dendrites est de l’ordre 
de 1 à 3 µm, ce qui est de l’ordre de la distance de pénétration des rayons X, il est plausible que 
la présence des carbures M3C soit associée aux dendrites γ grossières. 
 
 
Figure 3.17 : Spectres DRX  montrant la présence de M3C dans les petites particules (< 45 µm). 
 
Des échantillons réalisés au FIB dans ces sections et qui ont été observées au MET n’ont pas 
permis d’observer cette phase. Néanmoins, l’analyse des spectres DRX a permis de déterminer 
les paramètres de ce carbure de type M3C. Les paramètres de maille mesurés par DRX sont 
présentés au tableau 3.12. Les paramètres mesurés pour le M3C (a = 5.11 Å; b = 6.78 Å; c = 
4.45 Å) sont similaires à ceux de la littérature pour le Fe3C (a = 5.092 Å; b = 6.745 Å; c = 
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4.528 Å). Malgré que la composition chimique n’ait pu être déterminée, il est possible à l’aide de 
calculs simples basés sur les rayons atomiques des éléments, d’estimer la présence d’éléments 
d’alliage. En effet, comme la structure orthorhombique du M3C est relativement simple, le 
volume de la maille peut être facilement calculé. Le volume de la maille du Fe3C, calculé avec les 
paramètres de la littérature est de 154 Å³, alors que le volume de la maille calculé avec les 
paramètres mesurés expérimentalement est de 156 Å³. Le rayon atomique du V (1.71 Å), du 
Cr (1.66 Å), du Mo (1.90 Å) et du W (1.93 Å) étant plus grand que celui du Fe (1.56 Å), cela 
suggère qu’il s’agirait de cémentite alliée avec un ou plusieurs de ces éléments d’alliage. 
 
    
    
Figure 3.18 : Micrographies topographiques au MEB de la poudre TS4 attaquée avec une 
solution basique  a, b) Particules tamisées au -325 mesh (-45 µm) montrant une fraction élevée de 
dendrites γ grossières en périphérie et c, d) Particules tamisées  entre -60 et +80 mesh (+180 µm 
et –250 µm) montrant une fraction faible de dendrites γ grossières en périphérie. 
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3.4.3.6 Séquence de solidification 
La composition chimique de la poudre TS4 étant originale, il n’existe pas de diagramme 
d’équilibre spécifique permettant de prédire la microstructure de cet alliage. De plus, comme le 
taux de refroidissement est très élevé lors de l’atomisation à l’eau, cela peut mener à des 
microstructures hors équilibre, ne pouvant pas être prédites par les diagrammes d’équilibre. 
Néanmoins, il existe des diagrammes d’équilibre pour des compositions similaires (Weber, 
2006), qui peuvent aider à comprendre la séquence de solidification. Nous avons vu lors de la 
caractérisation de la microstructure que les phases principales de la poudre TS4 sont l’austénite, 
les carbures de chrome M7C3 et les carbures de vanadium M8C7. Ces trois phases sont également 
les trois phases principales prédites par les diagrammes d’équilibre que l’on retrouve dans la 
littérature (voir figure 3.5). La séquence de solidification présentée ici est basée principalement 
sur l’analyse de la microstructure de la poudre TS4 atomisée. 
 
1. Précipitation de carbures M8C7 cubiques qui sont composés principalement de V, de Cr, 
de W, de Fe, de Mo et de C. Le vanadium ayant le plus grand pouvoir carburigène parmi 
les éléments d’alliage présents (V, Cr, Fe, Mo et W), les carbures M8C7 cubiques sont les 
premiers à se former dans le liquide (Figure 3.19(a)). 
 
2. Germination et croissance de dendrites primaires d’austénite, composées principalement 
de Fe et de Cr. On retrouve ces dendrites principalement à la surface des particules de 
poudres, là où la solidification débute, car la chaleur est extraite par la surface des 
particules. Ces dendrites primaires sont plus nombreuses à la périphérie des petites 
particules que des grosses particules. Un taux de refroidissement plus rapide des petites 
particules pourrait expliquer la présence accrue de dendrites primaires à la surface. Il y a 
également croissance de dendrites primaires autour de sites de germination hétérogène 
comme les carbures de vanadium M8C7 cubiques ou des oxydes. La présence de dendrites 
grossières autour de carbures de vanadium confirme la présence de carbures M8C7 
cubiques avant la croissance des dendrites primaires γ (figure 3.19(b)). 
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3. Germination et croissance de prismes hexagonaux M7C3, composés principalement de Fe, 
de Cr, de V et de C. La séquence de solidification de cette phase ne peut être déterminée 
avec certitude, étant donné sa faible fraction volumique (< 1 %v) et sa distribution 
inhomogène, surtout localisée dans les grosses particules (> 180 µm). Cependant, le fait 
que ces carbures soient généralement localisés près de la surface des particules et que leur 
croissance ne soit pas interrompue par des dendrites eutectiques suggère que ces carbures 
se forment au début de la solidification. Il n’a pas été possible de déterminer si ces 
carbures croissent avant ou après les dendrites primaires γ. Pour prouver ceci, il faudrait 
trouver une zone où se croisent des dendrites primaires γ et des carbures prismatiques 
M7C3. La phase qui serait interrompue serait formée en second lieu. Néanmoins, il est 
raisonnable de croire que la formation de ce type de carbures suit de près la formation de 
dendrites primaires d’austénite (figure 3.19(c)). 
 
4. Solidification de carbures M3C, dont la composition n’a pu être analysée, mais qui 
contient principalement du Fe et du C et possiblement du V, du Cr, du Mo ou du W. Cette 
phase n’a pu être localisée par microscopie, mais les analyses par DRX montrent la 
présence de cette phase à la périphérie des particules de poudres dans les particules fines 
(< 45 µm). Étant donné que les carbures prismatiques (M7C3) ne sont pas présents dans 
les petites particules, la croissance des carbures de type M3C pourrait être favorisée par un 
taux de refroidissement plus rapide des petites particules. Il est donc raisonnable de croire 
que la croissance de cette phase, suit de près la formation des dendrites primaires 
d’austénite (figure 3.19(d)). 
 
5. Solidification des carbures M8C7 interdendritique, principalement composés de V, de Cr, 
de W, de Fe, de Mo et de C. Les carbures M8C7 interdendritiques sont localisés entre les 
dendrites primaires γ (à la surface des particules et aux sites de germination hétérogène). 
Leur solidification est donc simultanée à la solidification des dendrites primaires γ 
(figure 3.19(d)). 
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6. Germination et croissance des dendrites eutectiques. La solidification de dendrites 
eutectiques s’effectue dans la majorité du volume des particules de poudre. Des bâtonnets 
d’austénite et une matrice de M7C3 se forment simultanément. Les carbures M7C3 
eutectiques sont principalement composés de Fe, de Cr, de W, de V et de C, alors que 
l’austénite eutectique est principalement composée de Fe, de Cr et de W. Ces dendrites 
repoussent les éléments lourds comme le tungstène et le molybdène, ainsi que de petites 
particules comme des MnS au front de solidification (Figure 3.19(e)). 
 
7. Solidification de la phase blanche, qui est principalement composée de W, de Mo, de Fe, 
de Cr et de V. Cette phase est la dernière à se solidifier. Les éléments lourds repoussés au 
front de solidification des dendrites eutectiques forment la phase blanche interdendritique 
localisée entre les dendrites eutectiques (figure 3.19(f)). 
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Figure 3.19 : Schéma de la séquence de solidification proposée de la poudre TS4 a) Précipitation 
des carbures M8C7 cubiques, b) Germination et croissance des dendrites primaires γ, 
c) Germination et croissance des carbures M7C3 prismatiques, d) Solidification des carbures 
M8C7 et des M3C interdendritiques, e) Germination et croissance des dendrites eutectiques 
M7C3/γ et f) Solidification de la phase blanche. 
 
3.4.4 Oxydation des poudres 
Bien que la teneur en oxygène des poudres TS4α et TS4β atomisées soit relativement faible 
(0.14 %mO et 0.17 %mO respectivement), cette teneur est assez importante pour indiquer la 
présence d’oxydes. Comme il y a très peu d’oxydes internes dans les poudres TS4 atomisées, la 
majorité de l’oxygène est localisé dans la couche d’oxyde à la surface des particules de poudre. 
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Étant donné que ces poudres sont atomisées à l’eau, la formation d’une couche d’oxyde de 
surface est inévitable. Une couche d’oxyde superficielle d’épaisseur variable est visible à la 
surface des particules de poudres atomisées en électrons rétrodiffusés (figure 3.20). Les zones 
plus sombres indiquent un numéro atomique moyen plus faible, ainsi les analyses rayons X 
réalisées (figures 3.20(c)) montrent une teneur en oxygène plus élevée dans les zones foncées. Un 
des points dont il faut tenir compte lors d’analyses rayons X EDS est la convolution de raies 
caractéristiques dont l’énergie est similaire. Ceci est le cas entre les raies L du Cr (CrL1 = 0.571 
keV; CrL1 = 0.581 keV; CrLl = 0.500 keV) et la raie K de l’oxygène (Oka1 = 0.523 keV). Comme 
la résolution spectrale en EDS ne permet pas de distinguer les raies CrL et Ok, il faut utiliser le 
ratio CrK/CrL pour déterminer la présence d’oxygène. Dans des conditions données, le ratio 
CrK/CrL est plutôt stable. Une diminution importante de ce ratio indique qu’une autre raie 
contribue à augmente le dénominateur CrL, dans ce cas-ci la raie OK. Ainsi, le ratio CrK/CrL étant 
plus élevé dans les zones claires que dans les zones foncées, indique la présence d’une plus 
grande quantité d’oxygène dans ces zones foncées et donc une couche d’oxyde plus épaisse. Une 
lame mince a été préparée au FIB sur une zone où la couche d’oxyde est plus épaisse pour être 
ensuite observée au MET (figure 3.21). La couche d’oxyde de surface est constituée de deux 
couches. La couche externe est une couche d’oxyde riche en chrome (Cr, Fe)2O3 (confirmé par 
diffraction électronique) d’environ 110 à 140 nm d’épaisseur (figures 3.22(a) et 3.22(c)). La 
couche d’oxyde interne est une couche d’oxyde de silicium amorphe d’environ 10 à 40 nm 
d’épaisseur (figures 3.22(b) et 3.22(d)). L’épaisseur totale de la couche d’oxyde peut atteindre 
l’ordre de 150 nm. Des analyses Auger sur des particules de poudres ont permis de confirmer 
également l’épaisseur de la couche comme étant de l’ordre de 140 à 180 nm (figure 3.23). Pour 
déterminer l’épaisseur de la couche d’oxyde de chrome, le taux de décapage par cycle a été 
déterminé à l’aide d’un standard de 50 nm de SiO2 et cette valeur a été convertie avec un ratio des 
taux de décapage Cr2O3/SiO2 de 0.53 (Baer, 2010). 
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Figure 3.20 : a,b) Micrographies en électrons rétrodiffusés de particules de poudre TS4α 
atomisée, c) Spectres rayons X EDS d’une zone foncée montrant la présence d’oxygène et d’une 
zone claire où l’oxygène est moins présent (le cuivre détecté provient du porte objet). 
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Figure 3.21 : a) Micrographie générale en électrons secondaires d’une particule de poudre TS4 et 
b) Micrographie en électrons rétrodiffusés montrant une zone où la couche d’oxyde est épaisse et 
où a été prélevé une lame mince au FIB. 
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Figure 3.22 : Couche d'oxyde de surface de la poudre TS4 telle qu'atomisée a) Micrographie en 
fond clair au MET des couches d’oxyde de surface, b) Micrographie haute résolution en fond 
clair de la couche amorphe d’oxyde de silicium, c) Spectre EDS rayons X de la couche d’oxyde 
de chrome et d) Spectre EDS rayons X de la couche amorphe de silicium. 
 
 
Figure 3.23 : Profil typique de concentration Auger de l’oxygène et du fer en fonction du nombre 
de cycles de décapage.  
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3.4.5 Propriétés des poudres atomisées 
Pour décaper l’oxyde de surface des poudres atomisées, celles-ci sont broyées, ce qui cause une 
réduction de taille des particules. Les poudres TS4 sont donc atomisées avec une distribution 
granulométrique plus grossière que celle visée pour le procédé de pressage (figure 3.24). Le 
tableau 3.13 présente le D10, le D50 et le D90 de la fraction volumique cumulative de la poudre 
TS4β telle qu’atomisée. La morphologie des particules est plutôt irrégulière pour les grosses 
particules (> 45 µm, figure 3.25(a)), alors que la morphologie des petites particules (< 45 µm, 
figure 3.25(b)) tend à être arrondie (sphères et ligaments). Pour mettre en évidence la différence 
de morphologie entre les petites particules et les grosses particules, la rondeur (équation 2) et le 
rapport de forme (équation 3) ont été mesurés à partir d’une coupe métallographique. Dans le 
cadre de l’étude morphologique, un seul échantillon non tamisé a été analysé et la taille limite 
séparant les petites particules des grosses particules a été fixée à la longueur moyenne de la plus 
longue corde et est déterminé par analyse d’image sur une coupe transversale d’un échantillon 
poli (figure 3.26). La longueur moyenne de la plus longue corde pour la poudre TS4β telle 
qu’atomisée est de 45 µm. Pour la rondeur, 65 % des grosses particules ont une rondeur 
inférieure à 0.5, alors que pour les petites particules, seulement 34 % de celles-ci ont une rondeur 
inférieure à 0.5. En ce qui concerne le rapport de forme, 34 % des grosses particules ont un 
rapport de forme inférieur à 0.5, alors que seulement 14 % des petites particules ont un rapport de 
forme inférieur à 0.5. La microdureté des deux poudres expérimentales a été mesurée et est de 
1050 HV0.025 pour la poudre TS4α et de 1052 HV0.025 pour la poudre TS4β. La dureté typique des 
carbures de type M7C3 est de l’ordre de 1200 à 1600 HV (Davis, 1996) et comme ce type de 
carbure constitue environ 50 %v de la microstructure et que l’autre moitié est principalement 
constituée d’austénite alliée, la dureté mesurée est en accord avec ces résultats.  
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Figure 3.24 : Fraction volumique relative de la poudre TS4β telle qu'atomisée. 
 
Tableau 3.13 : Microdureté et paramètres stéréologiques des poudres telles qu’atomisées. 
 
D10 
(µm) 
D50 
(µm) 
D90 
(µm) 
Rondeur 
(
   
     
     ) 
 
Rapport de forme 
(
 
 
    ) 
 
Microdureté 
(HV0.025) 
Petites 
particules 
Grosses 
particules 
Petites 
particules 
Grosses 
particules 
TS4α - - - - - - - 1050 
TS4β 106 307 691 34 % 65 % 14 % 34 % 1052 
 
 
    
Figure 3.25 : Micrographies en électrons secondaires de la poudre TS4β telle qu'atomisée  
a) Poudre tamisée à > 45 µm et b) Poudre tamisée à < 45 µm. 
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Figure 3.26 : Fraction cumulative de la plus longue corde des particules analysées de la poudre 
TS4β telle qu’atomisée; déterminée par analyse d’image sur une coupe transversale d’un 
échantillon poli. 
 
 
Figure 3.27 : Mesure de la rondeur et du rapport de forme de la poudre TS4β telle qu’atomisée. 
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3.5 Décapage et broyage des poudres atomisées 
Comme mentionné à la section précédente, la distribution de la taille de la poudre TS4 atomisée 
est relativement grossière (figure 3.24) pour une poudre destinée au procédé de pressage et de 
frittage conventionnel. Dans le but de réduire la taille des particules et de décaper la couche 
d’oxyde de surface, les poudres atomisées ont été broyées en deux étapes, une première étape de 
décapage et une deuxième étape de broyage. Les poudres broyées ont été tamisées (< 150 µm) et 
les particules grossières (> 150 µm) ont été retranchées de la poudre. La figure 3.28 présente la 
distribution granulométrique de la poudre après atomisation et après broyage et le tableau 3.14 
présente le D10, le D50 et le D90 de la fraction volumique cumulative de la poudre TS4β avant et 
après broyage. Le D50 qui est de 307 µm après atomisation pour la poudre TS4β passe à 90 µm 
après broyage. Le broyage a également un impact sur la morphologie des poudres (figure 3.29). 
La morphologie des particules de poudres est plus angulaire après broyage, et ce, pour les 
poudres fines (< 45 µm) et pour les poudres grossières (> 45 µm). La longueur moyenne de la 
plus longue corde pour la poudre TS4β broyée (déterminée par analyse d’image sur une coupe 
transversale d’un échantillon poli) est de 44 µm (figure 3.30). Les résultats de l’analyse des 
mesures de la rondeur et du rapport de forme des particules après broyage sont présentés à la 
figure 3.31. En ce qui concerne les grosses particules, les résultats sont similaires pour la rondeur 
(65 – 66 % des particules ont une rondeur inférieure à 0.5) et pour le facteur de forme (34 – 35 % 
des particules ont un facteur de forme inférieur à 0.5). Les grosses particules étant déjà 
irrégulières après atomisation gardent leur morphologie irrégulière après broyage. La différence 
entre la morphologie des petites particules est plus marquée entre la poudre atomisée et broyée. 
En effet, pour les petites particules, 34 % des particules présentaient une rondeur inférieure à 0.5 
avant broyage, alors qu’elle est de 41 % après broyage. En ce qui concerne le facteur de forme 
des petites particules, 14 % des particules ont un facteur de forme inférieur à 0.5 avant broyage, 
alors que cette valeur est de 17 % après broyage. Comme la poudre TS4 est constituée d’un 
réseau continu de carbures de chrome qui sont fragiles, la poudre TS4 est relativement fragile. 
Leur fragilité favorise le bris des particules et les grosses particules lorsqu’elles sont brisées 
forment une fraction importante de particules fines qui sont plus irrégulières comparativement à 
la morphologie des poudres atomisées qui est plutôt sphérique et ligamentaire. La microdureté 
des particules après broyage illustre bien la fragilité des particules qui se brisent plutôt que de se 
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déformer, car la microdureté est similaire. La microdureté de la poudre TS4 passe de 
1052 HV0.025 après atomisation à 1048 HV0.025 après broyage.  
 
 
Figure 3.28 : Distribution granulométrique avant et après broyage de la poudre TS4β. 
 
Tableau 3.14 : Microdureté et paramètres stéréologiques des poudres TS4 avant et après broyage. 
 
D10 
(µm) 
D50 
(µm) 
D90 
(µm) 
Rondeur 
(
   
     
     ) 
 
Rapport de forme 
(
 
 
    ) 
 
Microdureté 
(HV0.025) 
Petites 
particules 
Grosses 
particules 
Petites 
particules 
Grosses 
particules 
TS4α - - - - - - - 1050 
TS4β 106 307 691 34 % 65 % 14 % 34 % 1052 
TS4β* 37 90 166 41 % 66 % 17 % 35 % 1048 
* Après broyage. 
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Figure 3.29 : Micrographies en électrons secondaires de la poudre TS4β après broyage a) Poudre 
tamisée à > 45 µm et b) Poudre tamisée à < 45 µm. 
 
 
Figure 3.30 : Fraction cumulative de la plus longue corde des particules analysées de la poudre 
TS4β telle qu’atomisée et après broyage; déterminée par analyse d’image sur une coupe 
transversale d’échantillons polis. 
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Figure 3.31 : Mesure de la rondeur et du rapport de forme de la poudre TS4β telle qu'atomisée et 
après broyage. 
 
La figure 3.32 présente une micrographie en électrons rétrodiffusés de particules typiques de 
poudre TS4 après broyage. Malgré l’utilisation d’un procédé de décapage/broyage, la poudre 
TS4 n’est que partiellement décapée. La figure 3.32 met en évidence sur une même particule des 
régions où la couche d’oxyde a été décapée (régions claires) et des régions où la couche d’oxyde 
est relativement épaisse (régions foncées). La surface totale où la couche d’oxyde est 
relativement mince (régions claires en électrons rétrodiffusés au MEB) après décapage est 
d’environ 50 %. 
 
119 
 
 
Figure 3.32 : Micrographie en électrons rétrodiffusés de particules de poudre TS4 après broyage 
montrant des régions non décapées où la couche d’oxyde est relativement épaisse et des régions 
décapées où la couche d’oxyde est relativement mince. 
 
3.6 Atomisations industrielles de la poudre TS4 
Les poudres TS4α et TS4β ont été caractérisées en détail dans les sections précédentes. Un des 
points importants relevant de la caractérisation de ces poudres est leur faible teneur en oxygène 
(0.17 %mO pour TS4α et 0.14 %mO pour TS4β), malgré l’absence d’atmosphère protectrice du 
bain d’acier liquide. Des essais d’atomisation supplémentaires ont donc été réalisés en utilisant 
une atmosphère protectrice d’argon au-dessus du bain liquide (creusets du four et de coulée, voir 
figure 2.2) pour déterminer s’il était possible de réduire davantage l’oxydation des éléments 
d’alliage et donc la teneur en oxygène des poudres TS4. Le tableau 3.15 présente la composition 
chimique des poudres TS4 atomisées en laboratoire, ainsi que le type de protection utilisé au-
dessus du bain liquide. 
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Tableau 3.15 : Composition chimique des poudres TS4 atomisées en laboratoire (%m). 
 C Cr Mo W V Si Mn S Al** H*** O Protection 
Cible 
TS4 
3.8 12.5 1.5 2.5 6.0 - - - - - - - 
TS4α 3.83 11.80 1.70 2.9 4.90 0.27 0.15 0.02 - < 0.0003 0.14 Aucune 
TS4β 3.80 12.51 1.63 2.5 6.15 0.20 0.29 0.02 - < 0.0003 0.17 Aucune 
TS4γ* 3.48 11.68 1.41 2.80 6.46 0.21 0.23 02 - 0.0006 
0.24 ± 
0.01 
Ar gazeux 
TS4δ 3.61 12.60 1.33 2.32 5.81 0.30 0.145 0.02 - 0.0006 
0.20 ± 
0.01 
Ar liquide 
TS4ε 3.62 13.02 1.48 2.72 6.34 0.38 0.145 0.02 < 0.02 - 
0.14 ± 
0.01 
Aucune 
* Pour cette atomisation, le diamètre du jet liquide était de 7 mm et la pression d’atomisation de l’ordre de 8 MPa. Pour les 
autres atomisations, le diamètre du jet liquide était de 5 mm et la pression d’atomisation de l’ordre de 4 MPa. 
** Utilisé comme désoxydant. 
*** Aucun traitement n’a été effectué pour éliminer la présence de vapeur d’eau adsorbé à la surface. La teneur en hydrogène 
mesurée est donc surestimée. 
 
La poudre TS4γ a été protégée par de l’argon gazeux et la poudre TS4δ a été protégée avec de 
l’argon liquide. Le premier constat est que la teneur en oxygène est plus élevée pour les poudres 
qui sont protégées avec de l’argon. Le deuxième constat est la présence de porosité interne dans 
les poudres protégées avec de l’argon (figures 3.33(c) et 3.33(d)). Il existe quatre principales 
théories pour expliquer la présence de porosité dans des poudres atomisées; 1) le piégeage du 
fluide d’atomisation, qui se produit généralement pour des poudres atomisées au gaz et qui est 
fonction de la configuration de l’atomiseur, du fluide d’atomisation et de l’alliage atomisé 
(Rabin, 1990; Janowski, 1992; Dunning, 1994; Niimi, 1976); 2) la solubilité décroissante d’un 
gaz en solution en fonction d’une diminution de la température, qui est fonction de l’alliage et des 
gaz en présence au cours de l’atomisation (Rabin, 1990; Janowski, 1992; Ashdown, 1991); 3) les 
retraits de solidification (Dunning, 1994; Janowski, 1992); 4) la thermomigration de gaz adsorbé 
à la surface des particules de poudres vers le cœur de celles-ci (Rabin, 1990). Plusieurs particules 
observées consistent en des coquilles dont le diamètre est de quelques centaines de micromètres 
avec des parois d’une dizaine de micromètres. Ces particules contiennent plus de 90% de porosité 
interne et les théories du retrait de solidification et de la thermomigration ne peuvent expliquer 
une fraction volumique aussi importante de porosité interne et ne peuvent donc être le mécanisme 
principal de formation de pores internes dans la poudre TS4. Le piégeage du fluide d’atomisation 
est fréquemment rencontrée dans l’atomisation au gaz inerte (Rabin, 1990; Dunning, 1994; 
Janowski, 1992; Gessinger, 1984). Pour permettre de vérifier si cette hypothèse est en cause dans 
la création de porosité, une cinquième poudre a été atomisée en laboratoire (TS4ε). Les 
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principaux facteurs qui peuvent causer le piégeage du fluide lors de l’atomisation (la 
configuration des buses de l’atomiseur, la composition de l’alliage et le fluide d’atomisation), 
ainsi que la température du bain liquide ( 1550C) ont été gardés constant entre les poudres 
TS4δ et TS4ε. Pour éviter l’influence des facteurs liés à la théorie de précipitation de gaz en 
solution, aucune atmosphère protectrice d’argon n’a été utilisée et pour diminuer au maximum 
l’oxygène en solution dans le bain liquide, une faible teneur de 0.1 %mAl a été ajoutée pour 
désoxyder le bain liquide juste avant l’atomisation. L’aluminium réagit avec l’oxygène en 
solution dans le bain liquide pour former des oxydes solides, diminuant ainsi la teneur en 
oxygène du bain liquide. La modification de ces paramètres a mené à une poudre contenant peu 
de porosité interne (figure 3.33(e)). Par ailleurs, la teneur en hydrogène dans les poudres TS4α, 
TS4β, TS4 et TS4δ a été analysée pour déterminer si de l’eau pouvait être piégée lors de 
l’atomisation. La teneur en hydrogène des poudres TS4α et TS4β (poudres non poreuses) est 
inférieure à la limite de détection de la technique utilisée (< 0.0003 %mH). En ce qui concerne la 
teneur en hydrogène des poudres TS4 et TS4δ (poudres poreuses), la teneur en hydrogène 
détectée est de 0.0006 %mH. A priori, le piégeage de molécules d’eau semble être, du moins en 
partie, à l’origine de la présence de porosité. Cependant, une teneur aussi faible en hydrogène ne 
permet pas d’expliquer une augmentation aussi importante (en moyenne +0.07 %mO) de 
l’oxygène entre les poudres non poreuses (0.14 – 0.17 %mO) et les poudres poreuses (0.20 – 
0.24 %mO). En effet, une teneur maximale de 0.0006 %mH correspond, pour une poudre TS4, à 
une teneur atomique maximale de 0.029 %aH. En supposant que l’hydrogène piégé est sous 
forme de molécules d’eau (H2O), la teneur atomique en oxygène associée est de 0.0145 %aO, ce 
qui se traduit par une teneur de 0.005 %mO. Une teneur aussi faible que 0.005 %mO ne peut donc 
expliquer l’augmentation de +0.07 %mO mesurée sur les poudres poreuses. De plus, la teneur en 
hydrogène mesurée est probablement surestimée, car les poudres analysées n’étaient pas 
entreposées avec des déshydratants (« desiccant ») et les analyses ont été effectuées au moins un 
an après l’atomisation des poudres, ce qui signifie qu’il y a probablement des molécules d’eau 
adsorbées à la surface des particules de poudres. Ainsi, la théorie la plus plausible pour expliquer 
la présence importante de porosité semble être la solubilité décroissante d’un gaz (argon, azote ou 
oxygène) en solution dans le liquide lors du refroidissement des particules de poudre de TS4 lors 
de l’atomisation. Aucun autre essai supplémentaire d’atomisation en laboratoire de la poudre TS4 
n’a été réalisé pour tenter de déterminer quel gaz pouvait causer la présence de porosité interne.  
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Figure 3.33 : Micrographies optiques des poudres telles qu'atomisée : a) Poudre TS4α peu 
poreuse, b) Poudre TS4β peu poreuse, c) Poudre TS4γ poreuse, d) Poudre TS4δ poreuse et 
e) Poudre TS4ε peu poreuse. 
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Par ailleurs, dû au succès de l’atomisation en laboratoire de la poudre TS4, des essais 
d’atomisation industriels ont été réalisés. Ces essais industriels ont permis d’identifier le gaz 
responsable de la présence de porosité interne dans les particules de poudre TS4. Un total de 14 
lots ont été atomisés par deux partenaires industriels producteurs de poudre (PPA et PPB). Le 
partenaire PPA a atomisé huit lots de poudres TS4 (TS4A1 à TS4A8) (tableau 3.16) et le partenaire 
PPB a atomisé six lots de poudres TS4 (TS4B1 à TS4B6) (tableau 3.17). Les poudres fournies par 
les partenaires industriels sont légèrement broyées (les conditions de broyage ne sont pas 
connues). Les atomisations du partenaire industriel PPB sont celles qui sont les plus 
intéressantes, car elles permettent de statuer sur le gaz responsable de la présence de porosités 
internes dans les poudres TS4. Parmi les poudres atomisées par notre partenaire industriel PPB, 
les trois premières poudres atomisées (TS4B1 à TS4B3) contiennent une fraction volumique 
importante de porosité interne (figures 3.34(a), 3.34(b) et 3.34(c)). La poudre TS4B4 contient peu 
de porosité (figures 3.34(d)). La poudre TS4B5 n’a pu être observée et elle a servi de matière 
première pour la poudre TS4B6. 
 
Tableau 3.16 : Composition chimique des poudres atomisées en industrie par le partenaire PPA 
(%m), écoulement et densité apparente. 
 C Cr Mo W V Si Mn S O 
Écoulement 
(s / 50 g) 
Densité 
apparente  
(g/cm³) 
Cible 
TS4 
3.8 12.5 1.5 2.5 6.0 - - - - - - 
TS4A1* 3.50 12.73 1.53 2.47 0 0.33 0.07 0.02 0.23 39 2.22 
TS4A2 3.80 13.25 1.5 2.4 3.95 0.16 0.06 n/d 0.39 - - 
TS4A3 3.30 12.24 1.67 2.66 5.74 0.40 0.08 0.03 0.21 29 2.87 
TS4A4 3.65 12.05 1.27 1.71 5.55 0.52 0.15 0.03 0.26 34 2.55 
TS4A5** 3.67 12.08 1.63 2.3 5.8 0.56 0.04 0.02 0.19 34 2.46 
TS4A6 3.03 13.01 1.69 2.34 5 0.22 0.08 0.02 0.36 37 2.50 
TS4A7** 3.66 12.36 1.56 2.03 5.56 0.19 0.12 0.01 0.17 35 2.50 
TS4A8 3.5 11.5 1.4 2.4 5.4 0.22 0.13 0.02 0.32 33 2.71 
* La poudre TS4A1 n’est pas conforme, car elle ne contient pas de vanadium. 
** Ces 2 lots ont été approuvés par Federal-Mogul pour la production industrielle de pièces. 
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Tableau 3.17 : Composition chimique des poudres atomisées en industrie par le partenaire PPB 
(%m), écoulement et densité apparente. 
 C Cr Mo W V Si Mn S O N 
Écoulement 
(s / 50 g) 
Densité 
apparente  
(g/cm³) 
Cible 
TS4 
3.8 12.5 1.5 2.5 6.0 - - - -  - - 
TS4B1 3.4 11.94 1.43 2.3 4.3 0.12 0.06 0.04 0.29 0.07 108 1.09 
TS4B2 3.17 11.8 1.63 2.2 6.07 0.22 0.06 0.03 0.35 0.18 74 1.43 
TS4B3 3.64 12.36 1.61 2.25 5.88 0.32 0.09 0.06 0.27 0.13 51 1.93 
TS4B4 3.22 13.4 1.37 2.52 3.85 0.24 0.26 0.02 0.14 0.07 26 3.31 
TS4B5* 3.78 13.68 1.74 2.31 6.59 0.41 0.26 0.03 0.29 n/d 45 2.07 
TS4B6 3.22 10.96 1.31 2.31 5.51 0.13 0.14 0.03 0.19 n/d 33 2.77 
* Aucun échantillon n’a pu être observé de ce lot qui a été refondu pour la production de TS4B6 
 
La plupart des paramètres d’atomisation des poudres produites par notre partenaire PPB n’ont pu 
être obtenus. Cependant, ces deux paramètres sont connus : le fluide d’atomisation est l’eau et 
aucune atmosphère protectrice d’argon n’a été utilisée. Tout comme pour les poudres TS4γ et 
TS4δ atomisées en laboratoire, la teneur en oxygène des poudres poreuses atomisées par notre 
partenaire PPB est relativement élevée; 0.29 %mO pour TS4B1, 0.35 %mO pour TS4B2 et 
0.27 %mO pour TS4B3. En ce qui concerne les poudres contenant peu de porosité, la teneur en 
oxygène est similaire aux poudres TS4α (0.14 %mO) et TS4β (0.17 %mO), soit 0.14 %mO pour 
TS4B4 et 0.19 %mO pour TS4B6. Un paramètre a été intentionnellement modifié par notre 
partenaire PPB avec l’ajout d’une faible teneur en manganèse à partir de la poudre TS4B4 (la 
teneur exacte en Mn ajouté n’a pu être obtenue). Le manganèse est typiquement utilisé dans la 
production d’aciers comme désoxydant.  
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Figure 3.34 : Micrographies en électrons secondaires montrant une présence importante de 
porosité interne dans les trois premières poudres produites par notre partenaire PPB a) Poudre 
poreuse TS4B1, b) Poudre poreuse TS4B2, c) Poudre poreuse TS4B3 et d) Poudre peu poreuse 
TS4B4. 
 
Comme l’hypothèse de la formation de porosités internes est le rejet d’un gaz en solution, lors du 
refroidissement, au cœur des particules, la première étape est d’identifier les gaz possiblement en 
contact avec le bain liquide. Trois gaz peuvent entrer en contact avec le bain liquide lors des 
atomisations de TS4 soit l’argon, l’azote et l’oxygène. Du fait que l’argon n’est pas utilisé par 
notre partenaire PPB et que de la porosité interne a été observée, l’argon ne peut être la cause 
principale de formation de porosité interne. De plus, la solubilité de l’argon dans les aciers et les 
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fontes est très faible (0.01 à 1 ppb pour des aciers liquides à faible carbone et, à 1400C, elle est 
de l’ordre de 0.001 ppb pour des fontes liquides à 4.5 %mC) (Ishii, 2000; Boom, 2000; 
Kamperman, 1998). En ce qui concerne l’azote, sa solubilité augmente dans l’austénite avec une 
diminution de la température pour atteindre une solubilité maximale de 2.8 %mN (dans du fer 
pur) (Wriedt, 1992). De plus, si de l’azote était piégé dans les porosités internes, la teneur en 
azote devrait être plus élevée dans les échantillons poreux. Cependant, la teneur est la même 
(0.07 %mN) dans la poudre TS4B1 (poreuse) que dans celle de la poudre TS4B4 (peu poreuse). 
Pour ces raisons, il est raisonnable de croire que l’azote n’est pas l’élément responsable de la 
présence de porosité interne dans les poudres TS4. L’oxygène est le gaz qui semble donc être 
responsable de la présence de porosité interne importante dans la poudre TS4. D’ailleurs, l’ajout 
d’un désoxydant comme le manganèse ou l’aluminium dans le bain liquide réduit la fraction 
volumique de porosité dans les poudres. Ces éléments réagissent avec l’oxygène en solution dans 
le bain liquide, abaissant ainsi la teneur en oxygène en solution, et précipitent sous forme 
d’oxydes solides. Ainsi, l’oxygène serait le principal gaz responsable de la formation de porosité. 
De plus, la solubilité de l’oxygène est relativement importante dans le fer liquide 
(environ 0.20 %mO à 1550C), alors que cette solubilité est inférieure à 0.003 %mO à 1394C 
dans l’austénite (Wriedt, 1992b). Le fait d’ajouter du carbone dans le liquide abaisserait la 
solubilité de l’oxygène dans le liquide (Ghosh, 2000), mais la solubilité de l’oxygène reste tout 
de même plus élevée dans le liquide que dans l’austénite. L’hypothèse la plus probable est donc 
que l’oxygène en solution dans le bain liquide est rejeté au front de solidification par les dendrites 
d’austénite vers le cœur des particules. L’oxygène réagirait avec le carbone en solution, dont la 
teneur est élevée dans la poudre TS4, pour former des gaz (CO/CO2). La pression élevée de ces 
gaz internes à haute température aurait pour effet d’occasionner l’expansion de ces bulles de gaz 
et pourrait mener à la formation de coquilles et même de faire exploser certaines particules. 
D’ailleurs, certains résultats présentés dans la prochaine section montrent qu’une diminution de la 
teneur en carbone dans la poudre TS4 mène à la présence d’oxydes interne plutôt que de favoriser 
la formation de porosité interne. Néanmoins, bien que l’hypothèse la plus probable de la 
formation de pores internes soit causée par l’oxygène en solution dans le bain liquide, il est 
possible que les autres théories de formation de pores internes puissent y jouer un rôle mineur qui 
s’additionne à celui de l’oxygène. 
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3.7 Effet du carbone 
Bien que la teneur cible de la poudre TS4 soit de 3.8 %mC, la teneur des poudres atomisées en 
laboratoire et industriellement varie beaucoup. Ainsi, la teneur en carbone varie de 3.48 %mC à 
3.83 %mC pour les atomisations en laboratoire, varie entre 3.03 %mC à 3.80 %mC pour les 
atomisations industrielles de notre partenaire PPA et varie entre 3.17 %mC à 3.78 %mC pour les 
atomisations industrielles de notre partenaire PPB. 
 
L’hypothèse de départ portant sur l’effet protecteur d’une teneur élevée en carbone (3.8 %mC) a 
été confirmée à la section précédente. Une teneur de 3.8 %mC, permet de limiter l’oxydation 
interne des particules de poudre TS4 et la couche d’oxyde de surface est relativement mince 
(< 200 nm). De nouveaux lots de poudre TS4 avec une teneur en carbone variable ont été 
atomisés en laboratoire pour étudier son effet protecteur contre l’oxydation. Quatre lots ont été 
atomisés avec une teneur en carbone qui varie de 3.4 %mC à 0.78 %mC (poudres TS4C3.4 à TS4C0.8 
– tableau 3.18). Outre la teneur en carbone qui varie, les autres paramètres d’atomisation sont les 
mêmes que pour la poudre TS4α et TS4β : diamètre du jet liquide (5 mm), pression d’atomisation 
(environ 4 MPa), température du bain liquide (1550 C à 1600 C) et air ambiant comme 
atmosphère.  
 
Tableau 3.18 : Composition chimique des poudres atomisées pour évaluer l’effet protecteur du 
carbone contre l’oxydation. 
 C Cr Mo W V Si Mn S O 
Cible TS4 3.8 12.5 1.5 2.5 6 - - - - 
TS4α 3.83 11.80 1.70 2.9 4.90 0.27 - - 0.14 
TS4β 3.80 12.51 1.63 2.5 6.15 0.20 - - 0.17 
TS4C3.4 3.40 12.43 1.60 2.54 5.65 - - - 0.19 
TS4C2.7 2.70 12.66 1.66 2.56 5.87 - - - 0.25 
TS4C1.5 1.51 12.35 1.23 2.36 7.30 - - - 0.50 
TS4C0.8 0.78 12.32 1.51 2.39 7.00 - - - 0.88 
 
La figure 3.35 présente des micrographies en électrons rétrodiffusés des quatre lots atomisés 
suivants : TS4C3.4, TS4C2.7, TS4C1.5 et TS4C0.8. La principale observation est qu’avec une 
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augmentation de la teneur en oxygène, la présence d’oxyde augmente. La poudre TS4C3.4 
(0.19 %mO) contient quelques oxydes internes de faible taille (< 100 nm). Ce résultat est similaire 
à celui observé dans les poudres TS4 (0.14 %mO) et TS4 (0.17 %mO). Avec une diminution de 
la teneur en carbone (TS4C2.7; 0.25 %mO), il y a toujours de petits oxydes (< 100 nm) présents, 
mais il y a également quelques oxydes de taille moyenne (< 100 à 500 nm). La poudre TS4C1.5 
(0.50 %mO) la quantité de petits oxydes (< 100 nm) et d’oxyde de taille moyenne (100 à 500 nm) 
augmente. De plus, la fréquence de gros oxydes (> 500 nm) augmente également. En ce qui 
concerne la poudre TS4C0.8, qui contient la teneur en oxygène la plus élevée (0.88 %mO), la 
morphologie des oxydes est différente de celle observée dans les autres échantillons. Au lieu 
d’être sous forme sphérique, les oxydes sont sous forme de bandes à l’intérieur des particules. 
Ces bandes d’oxydes ont une épaisseur d’environ 100 à 300 nm et leur longueur peut atteindre 
quelque dizaines de micromètres. En plus de ces bandes d’oxydes, l’épaisseur de la couche 
d’oxyde de surface augmente à certains endroits et peut atteindre environ 400 nm. Il est à noter 
que la distribution des oxydes interne n’est pas uniforme d’une poudre à l’autre et ce pour les 
quatre poudres (TS4C3.4, TS4C2.7, TS4C1.5 et TS4C0.8). 
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Figure 3.35 : Micrographies en électrons rétrodiffusés des poudres telles qu’atomisées a) TS4C3.4, 
qui contient quelques petits oxydes (< 100 nm), b) TS4C2.7, qui contient principalement de petits 
oxydes (< 100 nm), mais qui contient quelques oxydes de taille moyenne (entre 100 et 500 nm), 
c) TS4C1.5, qui contient des petits oxydes (< 100 nm), des oxydes de taille moyenne (100 à 500 
nm) et quelques gros oxydes (> 500 nm) et d) TS4C0.8, qui contient des bandes d’oxydes dont la 
largeur est d’environ 100 à 300 nm et la longueur peut atteindre une dizaine de micromètres. 
 
La figure 3.36 met en évidence la corrélation inverse (équation 4) entre la teneur en oxygène et la 
teneur en carbone des 6 lots présentés au tableau 3.18. Cette corrélation empirique est toutefois 
limitée aux atomisations en laboratoire dans les mêmes conditions d’atomisation pour une teneur 
en carbone variant de 0.8 %mC à 3.8 %mC. De plus, la poudre doit contenir une faible fraction 
volumique de porosité interne et d’inclusions d’oxydes autres que ceux contenant des éléments 
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d’alliage. La présence de porosité et d’oxydes internes (ex. : SiO2, MnO, Al2O3, etc.) aurait pour 
effet de surestimer la teneur en oxygène lors des analyses chimiques. Comme plusieurs de ces 
paramètres ne sont pas constants dans les lots atomisés industriellement (%mSi, %mMn et fraction 
volumique de porosité) cette corrélation nécessiterait l’inclusion de ces paramètres pour être 
applicable aux lots atomisés industriellement. Néanmoins, les résultats des lots industriels sont 
également présentés à la figure 3.36. 
 
 
Figure 3.36 : Effet de la teneur en carbone sur la teneur en oxygène dans les poudres TS4 
atomisées en laboratoire. 
 
 
    
 
     
 
Équation 4 
 
Tel que mentionné au début de cette section, la teneur en carbone varie beaucoup dans les lots 
atomisés industriellement. La teneur en carbone est souvent inférieure à 3.8 %mC et peut 
descendre jusqu’à environ 3.2 %mC. Comme la teneur en oxygène est reliée à la teneur en 
carbone (équation 4) il est possible de déterminer la valeur seuil minimale de la teneur en carbone 
pour obtenir la valeur limite supérieure de la teneur en oxygène. En industrie, la valeur maximale 
de la teneur en oxygène pour les poudres broyées TS4 conformes est d’environ 0.2 %mO. La 
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valeur seuil de la teneur en carbone pour obtenir 0.2 %mO selon l’équation 4 est de 3.33 %mC. 
Cette valeur de 3.33 %mC n’est valable que pour des conditions d’atomisations similaires à celles 
utilisées en laboratoire. Pour que cette valeur soit valable en industrie, la poudre doit contenir une 
fraction volumique faible de porosité et des teneurs en désoxydants similaires à celles des 
poudres atomisées en laboratoire (%mSi, %mMn, %mAl, etc.). Donc, pour éviter une oxydation 
trop importante, la teneur en carbone minimale suggérée est de 3.33 %mC pour des conditions 
similaires à celles utilisées en laboratoire.  
 
En plus de son interaction avec l’oxygène, le carbone a également un impact sur la microdureté 
des particules de poudre. Le tableau 3.19 présente la microdureté des particules de poudre TS4 en 
fonction de la teneur en carbone de quelques poudres atomisées en laboratoire et en industrie. 
 
Tableau 3.19 : Microdureté des particules des poudres TS4 telles qu’atomisées en fonction de la 
teneur en carbone. 
 %mC Microdureté (HV0.025) 
TS4α 3.83 1050 
TS4β 3.80 1052 
TS4 3.62 858 
TS4C3.4 3.40 865 
TS4C2.7 2.70 807 
TS4C1.5 1.51 641 
TS4C0.8 0.78 476 
TS4A2 3.80 1093 
TS4A3 3.30 860 
TS4A4 3.65 957 
TS4A5 3.67 1023 
TS4A6 3.03 904 
TS4A7 3.66 946 
TS4A8 3.50 923 
TS4B4 3.22 883 
TS4B6 3.22 790 
 
La figure 3.37 met en évidence l’augmentation de la microdureté en fonction de l’augmentation 
de la teneur en carbone des poudres TS4 telles qu’atomisées. La corrélation empirique 
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(équation 5) met en relation la microdureté en fonction de la teneur en carbone dans les poudres 
pour des teneurs en carbone variant de 2.7 %mC à 3.8 %mC. La dureté des poudres dont la teneur 
en carbone est faible (TS4C1.5 et TS4C0.8) n’a pas été utilisée pour établir l’équation 5, car la 
microstructure de ces poudres diffère des poudres à haut carbone par la présence, entre autres, de 
ferrite.  
 
Figure 3.37 : Microdureté des particules de poudres en fonction de la teneur en carbone des 
poudres TS4 telles qu’atomisées. 
 
                   
(        ) 
(           ) 
Équation 5 
 
À l’aide de l’équation 5, la microdureté de la poudre peut être déterminée en fonction de la teneur 
en carbone de la poudre. Pour une teneur de 3.33 %mC, teneur en carbone minimale suggérée 
pour limiter l’oxydation des poudres, la dureté calculée est de 871 HV0.025. Comme la 
compressibilité d’un mélange est généralement liée à la microdureté des particules de poudre, le 
chapitre suivant traite de l’effet de différents paramètres des poudres, notamment la dureté de la 
poudre TS4, sur la compressibilité de mélanges contenant une fraction de poudre TS4. 
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CHAPITRE 4 EFFETS DES CARACTÉRISTIQUES ET DES 
PROPRIÉTÉS DES NOUVELLES POUDRES SUR LA 
COMPRESSIBILITÉ ET LA MICROSTRUCTURE APRÈS FRITTAGE 
4.1 Introduction 
Une nouvelle poudre d’acier à outils (TS4) a été développée et produite en laboratoire et 
industriellement avec succès. La prochaine étape dans le développement de pièces résistantes à 
l’usure est le développement de mélanges contenant la poudre TS4 pour maximiser les propriétés 
de pièces élaborées à partir de ces mélanges. L’effet de différents paramètres sur la 
compressibilité a été d’abord étudié (la quantité de poudre TS4 ajoutée, la dureté de la poudre 
TS4 et la morphologie des particules de poudre TS4). Par la suite, l’effet de différents additifs 
ajoutés aux mélanges a été étudié. L’analyse des résultats a mené à un mélange optimal pour 
l’élaboration de pièces résistantes à l’usure à haute température. 
 
4.2 Compressibilité de mélanges 
Une augmentation de la densité d’une pièce produite par le procédé de métallurgie des poudres a 
pour effet d’améliorer les propriétés mécaniques des pièces finales. Les moyens usuels pour 
augmenter la densité d’une pièce pressée sont d’augmenter la pression de compaction ou 
d’améliorer la compressibilité du mélange. La capacité maximale de la presse qui permet de 
produire des échantillons pour les essais d’usure est de l’ordre de 66 tonnes. Comme la dureté de 
la poudre TS4 est élevée (850 à 1050 HV0.025), il faut soit augmenter la pression de compaction 
ou optimiser le mélange pour améliorer la compressibilité. Comme la capacité de la presse est 
limitée, une optimisation du mélange contenant de la poudre TS4 devient nécessaire. Puisque la 
microstructure de la poudre TS4 est constituée d’environ 50 %v de carbures (M7C3, M8C7), celle-
ci ne peut accommoder beaucoup de déformation plastique lors du pressage. Pour accommoder 
cette déformation plastique, la poudre TS4 est utilisée comme poudre de renfort et est jumelée 
avec une poudre d’acier compressible. La première étape est donc de déterminer la quantité 
maximale de poudre TS4 qui peut être ajoutée dans un mélange tout en s’assurant que la densité à 
cru de la pièce soit suffisamment élevée. 
134 
 
4.2.1 Effet de la quantité de poudre TS4 
Le premier paramètre pour l’optimisation du mélange est de déterminer la quantité maximale qui 
peut être ajoutée dans un mélange. Pour ce faire, des mélanges contenant différentes quantités de 
poudres TS4 ont été élaborés (tableau 4.1). Comme le but de ces essais est de déterminer la 
quantité maximale qui peut être ajoutée dans des conditions optimales, les trois mélanges 
élaborés ne contiennent que de la poudre TS4 et une poudre d’acier non allié très compressible 
(Atomet 1001). Du lubrifiant a également été ajouté (0.5 %m Kenolube). Des courbes de 
compressibilité ont été réalisées (pour des pressions de 552 MPA, 689 MPa et 827 MPa) et les 
résultats sont présentés au tableau 4.1 et illustrés à la figure 4.1. 
 
Tableau 4.1 : Composition des mélanges (%m) pour évaluer la compressibilité maximale de la 
TS4A7 et la densité volumique d’échantillons compactés à 552 MPa, 689 MPa et 827 MPa. 
Mélange TS4A7 Atomet 1001 Kenolube 
Densité volumique (g/cm³) 
552 MPa 689 MPa 827 MPa 
LM5 15 85 0.5 6.56 6.79 6.94 
LM6 20 80 0.5 6.41 6.65 6.82 
LM7 25 75 0.5 6.27 6.52 6.68 
  
 
Figure 4.1 : Courbes de compressibilité des mélanges LM5 à LM7. 
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La figure 4.1 illustre bien l’impact important de la quantité de poudre TS4 ajoutée sur la 
compressibilité du mélange. Une augmentation de 5 %m de TS4 réduit la densité volumique 
d’environ 0.14 g/cm³ pour une pression de compaction donnée. À 827 MPa (60 TSI), la densité 
volumique du mélange LM5 est de 6.94 g/cm³, celle du mélange LM6 est de 6.82 g/cm³ et celle 
du mélange LM7 est de 6.68 g/cm³. La densité volumique cible pour les pièces à cru requise pour 
l’utilisation de ce mélange pour l’application visée par notre partenaire industriel est de 6.85 à 
6.95 g/cm³. La densité volumique du mélange LM7 (25 %m TS4) à 827 MPa est de 6.68 g/cm³, ce 
qui n’est pas suffisant pour atteindre le 6.85 g/cm³ minimal requis par Federal-Mogul. En ce qui 
concerne le mélange LM5 (15 %m TS4), la densité volumique à 827 MPa est de 6.94 g/cm³, ce 
qui dépasse la valeur minimale requise de 6.85 g/cm³. La densité volumique du mélange LM6, 
(20 %m TS4) à 827 MPa est de 6.82 g/cm³, ce qui est légèrement inférieur à la valeur cible de 
6.85 g/cm³. Cependant, la charge maximale de la presse pour la production des échantillons 
d’usure est de 66 tonnes, ce qui devrait permettre d’atteindre la valeur seuil de 6.85 g/cm³. 
Comme un des principaux avantages de la nouvelle poudre TS4 est son faible coût et que 
Federal-Mogul veut maximiser la quantité de poudre TS4 dans les mélanges, la quantité 
déterminée de TS4 dans les mélanges a été fixée à 20 %m. La teneur de TS4 étant fixée à 20 %m, 
l’effet des propriétés et des caractéristiques des poudres a été étudié sur la compressibilité. Le 
premier paramètre étudié est la microdureté de la poudre TS4. 
  
4.2.2 Effets des propriétés des poudres TS4 
Il a été vu dans les sections précédentes que la microdureté peut varier grandement (850 à 
1050 HV0.025) en fonction de la teneur en carbone dans la poudre TS4. Pour étudier l’effet de la 
dureté sur la compressibilité, trois mélanges contenant de la TS4 ont été élaborés (tableau 4.2). 
Trois lots de poudre TS4 de microdureté différente ont été utilisés pour étudier l’effet de la dureté 
sur la compressibilité. Le tableau 4.3 présente les mesures de densité volumique des échantillons 
pressés pour déterminer la compressibilité, alors que la figure 4.2 présente les courbes de 
compressibilité. 
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Tableau 4.2 : Composition des mélanges pour étudier l’effet de la microdureté de la poudre TS4 
sur  la compressibilité (%m). 
Mélange 
Composition du mélange (%m) 
TS4 
MnS Cuivre Graphite Poudre de base Kenolube 
%mTS4 # lot %mC 
LM8 20 TS4A7 3.66 oui oui oui Bal. 0.5 
LM9 20 TS4C3.4 3.4 oui oui oui Bal. 0.5 
LM10 20 TS4C2.7 2.7 oui oui oui Bal. 0.5 
 
Tableau 4.3 : Valeur des densités volumiques mesurées pour obtenir les courbes de 
compressibilité (figure 4.2) et microdureté des particules de poudre TS4 étudiées. 
Mélange 
Densité volumique (g/cm³) 
TS4 
Microdureté de la 
poudre TS4 (HV0.025) 552 MPa 689 MPa 827 MPa 
LM8 6.43 6.64 6.79 TS4A7 946 
LM9 6.72 6.90 7.03 TS4C3.4 865 
LM10 6.68 6.87 6.99 TS4C2.7 807 
 
 
Figure 4.2 : Courbes de compressibilité pour déterminer l’effet de la microdureté des particules 
de poudre TS4 sur la compressibilité. 
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Le mélange le moins compressible est celui qui contient la poudre TS4 dont la dureté est la plus 
élevée (946 HV0.025). La densité volumique du mélange LM8 est de 6.79 g/cm³ à 827 MPa 
(60 TSI). Les deux autres mélanges, LM9 et LM10, sont plus compressibles soit 7.03 g/cm³ et 
6.99 g/cm³ respectivement à 827 MPa (60 TSI). À priori, la microdureté des particules TS4 
semble avoir un effet important sur la compressibilité des mélanges. Une diminution de 
microdureté d’environ -80 HV0.025 (946 à 865 HV0.025) occasionne une augmentation de la densité 
volumique de +0.24 g/cm³ à 827 MPa. Cependant, une diminution de microdureté supplémentaire 
d’environ -60 HV0.025 (865 à 807 HV0.025) occasionne une diminution de la densité volumique de  
-0.04 g/cm³ à 827 MPa. Toutefois, deux autres paramètres qui peuvent avoir un impact important 
sur la compressibilité (la distribution de taille et la morphologie des poudres) varient en plus de la 
variation de la microdureté. La figure 4.3 présente des micrographies en électrons secondaires des 
poudres TS4A7, TS4C3.4 et TS4C2.7; le tableau 4.4 présente la fraction volumique cumulative (D10, 
D50 et D90) de ces poudres. 
 
    
 
Figure 4.3 : Micrographies en électrons secondaires des poudres a) TS4A7, b) TS4C3.4 et 
c) TS4C2.7. 
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Tableau 4.4 : Fraction volumique cumulative (D10, D50 et D90) des poudres TS4A7, TS4C3.4, 
TS4C2.7 et Atomet 1001. 
Poudre D10 (µm) D50 (µm) D90 (µm) 
TS4A7 37 93 170 
TS4C3.4 44 101 174 
TS4C2.7 40 94 165 
Atomet 1001 65 133 220 
 
Pour déterminer l’effet de la distribution de taille et de la morphologie, cinq mélanges ont été 
élaborés (tableau 4.5). La première série de mélanges (MC1, MC2 et MC3) a été effectuée pour 
évaluer l’effet de la distribution de taille sur la compressibilité. Le mélange MC2 est le mélange 
de référence de cette série et contient 20 %m TS4A7 et 80 %m de poudre de fer Atomet 1001. Le 
mélange MC1 contient 20 %m de TS4A7-F, dont la distribution de taille est plus fine que la poudre 
TS4A7, car les particules de poudre de taille supérieure à 75 µm ont été retirées par tamisage. Le 
mélange MC3 contient 20 %m de TS4A7-G, dont la distribution de taille est plus grossière que la 
poudre TS4A7, car les particules de poudre de taille inférieure à 45 µm ont été retirées par 
tamisage. Le tableau 4.6 présente la distribution de taille des poudres TS4A7, TS4A7-F et  
TS4A7-G et la figure 4.4 met en évidence leur distribution. Le tableau 4.7 et la figure 4.5 
présentent les résultats des essais de compressibilité des mélanges MC1, MC2 et MC3. 
 
Tableau 4.5 : Composition des mélanges pour l’étude de l’effet de la distribution de taille et de la 
morphologie sur la compressibilité. 
Mélange 
Composition du mélange (%m) 
Particule dure 
Atomet 1001 Kenolube 
%m Poudre 
MC1 20 TS4A7-F (< 75 µm) 80 0.5 
MC2 20 TS4A7 80 0.5 
MC3 20 TS4A7-G (> 45 µm) 80 0.5 
MC4* 20 G35 non broyée 80 0.5 
MC5* 20 G35 broyée 80 0.5 
* La poudre G35 est une poudre de fer non alliée qui contient environ 4 %mC 
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Tableau 4.6 : Distribution de taille des poudres TS4 utilisées pour déterminer l’effet de la 
distribution de taille sur la compressibilité. 
Tamis 
Taille 
(µm) 
TS4A7  
(%m) 
TS4A7-F* 
(%m) 
TS4A7-G* 
(%m) 
+100 +150 0.8 - 1.2 
+140 +105 8.4 - 13.0 
+200 +75 21.8 - 33.6 
+270 +53 23.1 33.5 35.6 
+325 +45 10.7 15.5 16.5 
+500 +25 22.7 32.9 - 
-500 -25 12.5 18.1 - 
* Distribution de taille théorique calculée à partir de celle de la poudre TS4A7. 
 
 
Figure 4.4 : Distribution de taille des poudres TS4 utilisées pour déterminer l’effet de la 
distribution de taille sur la compressibilité. 
 
Tableau 4.7 : Résultats des essais pour déterminer l’effet de la distribution de taille sur la 
compressibilité. 
Mélange 
Densité volumique (g/cm³) 
Particule dure 
552 MPa 689 MPa 827 MPa 
MC1 6.46 6.70 6.81 TS4A7-F (< 75 µm) 
MC2 6.44 6.66 6.82 TS4A7 
MC3 6.41 6.65 6.77 TS4A7-G (> 45 µm) 
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Figure 4.5 : Courbes de compressibilité des mélanges MC1, MC2 et MC3. 
 
Le mélange le plus compressible est le mélange MC1 qui contient la poudre TS4A7-F, qui est la 
poudre la plus fine, alors que le mélange le moins compressible est le mélange qui contient la 
poudre grossière TS4A7-G. La différence de densité volumique entre le mélange MC1 (TS4A7-F) et 
le mélange MC3 (TS4A7-G) est de 0.05 g/cm³ à 552 MPa (40 TSI) et à 689 MPa (50 TSI) et est de 
0.04 g/cm³ à 827 MPa (60 TSI). La compressibilité du mélange de référence MC2 se situe entre 
celle du mélange MC1 et du mélange MC3. À la pression la plus élevée étudiée (827 MPa; 
60 TSI), la compressibilité est semblable pour les mélanges MC1 (6.81 g/cm³) et MC2 
(6.82 g/cm³) et ces deux mélanges sont plus compressibles que le mélange MC3 (6.77 g/cm³). 
L’effet de la distribution de taille est donc relativement faible sur la compressibilité. De plus, il a 
été vu précédemment que la morphologie (rondeur et facteur de forme) des petites particules 
diffère de celle des grosses particules. Ceci a pour incidence que l’effet de la morphologie ne peut 
être éliminé lors de l’interprétation des résultats pour les mélanges MC1, MC2 et MC3. 
 
Suite à l’étude de l’effet de la distribution de taille, l’effet de la morphologie sur la 
compressibilité a été étudié. Les mélanges MC4 et MC5 ont été élaborés pour étudier l’effet de la 
morphologie sur la compressibilité et le mélange MC2 est le mélange de référence. Étant donné 
qu’en pratique il est difficile de séparer les particules de la poudre TS4A7 en fonction de leur 
morphologie, une autre poudre (grenaille G35) a été utilisée pour remplacer la poudre TS4A7 dans 
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les mélanges (MC4 et MC5). La morphologie de la grenaille G35 telle qu’atomisée est 
relativement sphérique. La grenaille G35 est composée de fer et contient environ 4 %mC, ce qui 
lui confère une microdureté comparable (1069 HV0.025  135) à celle de la poudre TS4A7 
(946 HV0.025). La grenaille G35 telle qu’atomisée a été tamisée pour obtenir une distribution 
granulométrique similaire à celle de la poudre TS4A7. Les particules grossières (> 150 µm) de 
grenaille G35 ont été broyées au SPEX et une distribution de taille similaire à celle de la TS4A7 a 
été reconstruite. La fraction volumique cumulative des poudres TS4A7, G35 broyée et G35 non 
broyée est présentée au tableau 4.8. Il est à noter que la poudre TS4A7 fournie par le partenaire 
industriel PPA est broyée légèrement. Étant donné la fragilité élevée de la grenaille G35, les 
particules grossières se brisent lors du broyage au SPEX et leur microdureté (1045 HV0.025  125) 
est similaire à celle de la G35 non broyée (1069 HV0.025). La figure 4.6 présente des 
micrographies en électrons secondaires de la grenaille G35 non broyée et broyée. La 
compressibilité des mélanges MC4 et MC5 a été évaluée et les résultats sont présentés au 
tableau 4.9 et à la figure 4.7, ainsi que les résultats du mélange de référence MC2.  
 
Tableau 4.8 : Fraction volumique cumulative (D10, D50 et D90) des poudres TS4A7, G35 broyée et 
G35 non broyée. 
Poudre D10 (µm) D50 (µm) D90 (µm) 
TS4A7 37 93 170 
G35 broyée 42 107 172 
G35 non broyée 68 118 169 
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Figure 4.6 : Micrographies en électrons secondaires; a, b) Grenaille G35 non broyée et c, d) 
Grenaille G35 broyée. 
 
Tableau 4.9 : Résultats des essais pour déterminer l’effet de la morphologie sur la 
compressibilité. 
Mélange 
Densité volumique (g/cm³) 
Particule dure 
552 MPa 689 MPa 827 MPa 
MC2 6.44 6.66 6.82 TS4A7 
MC4 6.73 6.93 7.05 G35 broyée 
MC5 6.79 6.95 7.07 G35 non broyée 
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Figure 4.7 : Courbes de compressibilité des mélanges MC2, MC4 et MC5. 
 
La différence de compressibilité entre le mélange MC4 (G35 broyée) et le mélange MC5 
(G35 non broyée) est relativement faible soit 0.06 g/cm³ à 552 MPa (40 TSI) et 0.02 g/cm³ à 
689 MPa (50 TSI) et à 827 MPa (60 TSI). Cependant, la compressibilité des mélanges MC4 
(7.05 g/cm³ à 60 TSI) et MC5 (7.07 g/cm³ à 60 TSI) est supérieure à celle du mélange de 
référence MC2 (6.82 g/cm³ à 60 TSI). La morphologie des particules dures semble donc être un 
facteur qui a une influence importante sur la compressibilité. Bien que la morphologie diffère 
entre la grenaille G35 non broyée (arrondie et sphérique) et la grenaille G35 broyée (angulaire et 
plutôt sphérique), la morphologie de la poudre TS4A7 (figure 4.3(a)) est beaucoup plus irrégulière 
(présence de ligaments, surface irrégulière et le facteur de forme est plutôt faible). Une 
morphologie allongée et irrégulière des particules de poudre de TS4 semble donc être un des 
facteurs qui nuit de façon importante à la compressibilité des mélanges. 
 
4.3 Effets des additifs sur la microstructure après frittage 
Le choix des additifs dans un mélange joue un rôle déterminant sur la microstructure des pièces 
frittées et donc sur leurs propriétés. Plusieurs additifs ont été ajoutés à un mélange contenant de la 
poudre TS4 pour étudier d’une part leurs effets sur le frittage, mais d’autre part sur la 
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microstructure après frittage, notamment sur la microstructure des particules de TS4. Le mélange 
de base est constitué d’une poudre d’acier allié auquel est ajouté 20 %mTS4. À ce mélange de 
base est aussi ajouté du graphite. Le graphite diffuse durant le frittage au sein des particules de 
poudre d’acier allié et ainsi permet d’accroître la dureté de la martensite et d’améliorer les 
propriétés mécaniques. En plus du graphite, du MnS est ajouté au mélange pour améliorer 
l’usinabilité des pièces frittées. Étant donné la présence de 20 %m de TS4 dont la dureté est 
élevée, la compressibilité de ces mélanges est relativement faible en comparaison avec des 
mélanges à base de poudres d’acier uniquement. L’ajout d’additifs peut améliorer la qualité du 
frittage par la présence d’une phase liquide lors du frittage. Parmi les additifs courants qui 
correspondent à ce critère, le MoS2 (Sustarsic, 2001; 2003; 2006), le cuivre et le ferrophosphore 
(German, 1984) sont trois additifs qui ont été évalués.  
 
4.3.1 Effet du MoS2 
Le disulfure de molybdène (MoS2) est utilisé en métallurgie des poudres comme lubrifiant 
bénéfique à l’usinage (Lindsley, 2008) et comme aide au frittage par la formation d’une phase 
liquide lors du frittage (Sustarsic, 2001; 2003; 2006). L’eutectique Fe-FeS2 fond à 988 C 
(Kubaschewski, 1992). Un mélange a été élaboré contenant 20 %m TS4β auquel a été ajouté du 
MoS2 (tableau 4.10). Comme le MoS2 est bénéfique pour l’usinabilité, il remplace la présence du 
MnS ajouté typiquement au mélange de base. La figure 4.8 présente des micrographies en 
électrons secondaires et en électrons rétrodiffusés de la microstructure d’un échantillon fritté 
élaboré à partir du mélange LM11. Lors du frittage, le MoS2 se dissocie (figure 4.8(a)) laissant 
ainsi un squelette riche en molybdène. Le MoS2 se dissocie généralement en deux étapes, la 
première étape de dissociation est                à 927 C et la deuxième étape est la 
dissociation complète à 1093 C (Risdon, 2003). Le soufre diffuse dans la pièce et se combine 
avec le Cr contenu dans les particules de TS4. Une couche riche en S et en Cr (figure 4.8(d)) 
d’environ 1 à 5 µm entoure une bonne partie des particules de la poudre TS4 (figure 4.8(b)) et 
plusieurs précipités riches en S et en Cr se forment à l’intérieur des particules de TS4 (figure 
4.8(c)). La microdureté des particules de TS4 est de 927 HV0.05, comparativement à 1052 HV0.025 
pour la poudre TS4β telle qu’atomisée.  La formation de sulfures riches en Cr au sein de pièces 
frittées est généralement souhaitable pour son effet bénéfique sur l’usinabilité (Kawata, 2009). 
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Cependant, dans le cas des particules de TS4, la couche superficielle quasi continue riche en Cr et 
en S, bien que possiblement bénéfique pour l’usinabilité, pourrait être nuisible à l’adhésion des 
particules de TS4 dans des pièces en service. Pour cette raison et le fait que la microdureté des 
particules de TS4 est relativement basse (927 HV0.05), le MoS2 n’a pas été inclus dans le mélange 
optimisé. Néanmoins, l’utilisation du MoS2 jumelé à la TS4 est intéressante. Après l’effet du 
MoS2, l’effet du cuivre est étudié à la prochaine section. 
 
    
    
Figure 4.8 : Micrographies et microanalyse rayons X EDS de l’échantillon fritté à base de LM11 
(20 %mTS4β + MoS2 + graphite + acier allié) a) Micrographie en électrons rétrodiffusés montrant 
un squelette de Mo provenant de la dissociation du MoS2, b) Micrographie en électrons 
secondaires du réseau de sulfures riches en Cr entourant une particule de TS4, c) Micrographie en 
électrons secondaires de sulfures riches en Cr à l’intérieur des particules de TS4 et d) Spectre 
EDS rayons X de la couche externe riche en soufre et en chrome. 
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Tableau 4.10 : Mélange élaboré pour étudier l’effet du MoS2 dans un échantillon fritté contenant 
de la poudre TS4. 
Mélange TS4 MoS2 Graphite Poudre d’acier allié 
LM11 20 %mTS4β Oui Oui Bal. 
  
4.3.2 Effet du cuivre 
Le cuivre, tout comme le graphite, est un des éléments qui est fréquemment utilisé comme additif 
avec les poudres d’acier en métallurgie des poudres. La température de fusion du cuivre 
(Tf = 1083 C) étant plus faible que la température de frittage qui est utilisé pour ce projet 
(1120 C), le cuivre devient liquide lors du frittage. Cette phase liquide permet d’activer le 
frittage et d’améliorer le lien métallurgique et les propriétés mécaniques des pièces frittées 
(German, 1984). Deux mélanges ont été élaborés contenant une teneur différente en cuivre 
(tableau 4.11). La figure 4.9 présente des micrographies d’échantillons frittés et revenus (300 C 
– 1 h) des mélanges LM12 et LM13. 
 
Tableau 4.11 : Mélanges élaborés pour étudier l’effet du cuivre sur la qualité du frittage des 
particules de TS4. 
Mélanges TS4 Cuivre* Graphite MnS Poudre d’acier alliée 
LM12 20 %mTS4β A Oui Oui Bal. 
LM13 20 %mTS4β B (> A) Oui Oui Bal. 
* La quantité B de cuivre du mélange LM13 est plus élevée que la quantité A de cuivre du mélange LM12 
 
En ce qui concerne le mélange LM12(Cu : A%), qui contient la teneur en cuivre la plus faible, le 
frittage est plutôt médiocre entre plusieurs particules de TS4 et la matrice. La microdureté des 
particules de TS4 après frittage est de 1159 HV0.05, ce qui est plus élevé que la microdureté de la 
poudre telle qu’atomisée (1052 HV0.025). Avec une augmentation de la teneur en cuivre, mélange 
LM13(Cu : B%), les liens métallurgiques entre les particules de TS4 et la matrice sont supérieurs à 
ceux du mélange LM12(Cu : A%). Pour le mélange LM13(Cu : B%), une phase riche en cuivre est 
présente dans les pièces frittées (figure 4.9(d)). La microdureté des particules de TS4 est 
légèrement plus faible (1098 HV0.05) que celle des particules de TS4 dans le mélange 
147 
 
LM12(Cu : A%). Une teneur de B %mCu est donc souhaitable pour obtenir un bon frittage entre les 
particules de poudre TS4 et la matrice d’acier allié. 
 
    
    
Figure 4.9 : Micrographies d’échantillons frittés et revenus des mélanges LM12 (20 %mTS4β + 
A %mCu + graphite + MnS + acier allié) et LM13 (20 %mTS4β + B %mCu + graphite + MnS + 
acier allié; B > A) a) Micrographie en électrons secondaires du mélange LM12, b) Micrographie 
en électrons rétrodiffusés du mélange LM12, c) Micrographie en électrons secondaires du 
mélange LM13, d) Micrographie en électrons rétrodiffusés du mélange LM13. 
 
4.3.3 Effet du ferrophosphore 
Le ferrophosphore est le troisième additif qui a été testé pour déterminer son effet sur les 
mélanges de poudres contenant de la TS4. L’ajout de phosphore, typiquement sous forme de 
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cuprophosphore ou de ferrophosphore, est reconnu pour améliorer le frittage des mélanges de 
poudres d’acier. Notamment, le cuprophosphore est utilisé pour améliorer le frittage de mélanges 
contenant des poudres d’aciers à outils (Bolton, 1990; Bolton, 1991; Oliveira, 1995; Igharo, 
1988). Un des avantages du cuprophosphore face au ferrophosphore est que les alliages Cu–P se 
dissocient à relativement faible température, ce qui mène à la formation d’un eutectique Cu – 8.3 
%mP qui fond à faible température ( 700 C – 715 C; Okamoto, 1992; Bolton, 1991; Preusse, 
1999; Oliveira, 1995; Bolton 1990). Par la suite, le phosphore réagit avec le fer pour former du 
Fe3P et le cuivre, résultat de la dissociation, engendre une phase liquide supplémentaire lors de sa 
fusion (TfCu = 1083 C). L’effet du ferrophosphore a été déterminé dans des mélanges 
expérimentaux avec l’ajout de Fe3P. Cependant, comme vu à la section précédente, le cuivre 
permet d’améliorer le frittage de mélange contenant de la poudre TS4. Ainsi, la combinaison de 
l’ajout de Fe3P et de cuivre a également été étudiée. Le tableau 4.12 présente les trois mélanges 
élaborés pour déterminer l’effet du Fe3P sur la qualité du frittage et de la microstructure. Le 
mélange LM14 contient du cuivre, mais pas de Fe3P et servira comme mélange de référence, 
étant donné que le cuivre a permis d’améliorer le frittage dans les mélanges LM12 et LM13 
(tableau 4.11). Le mélange LM14 est identique au mélange LM12 en ce qui concerne les additifs, 
la seule différence réside dans le type de poudre d’acier autotrempant utilisé. Le mélange LM15 
ne contient pas de cuivre, mais du Fe3P a été ajouté. Le mélange LM16 contient du Fe3P et du 
cuivre. L’utilisation du phosphore dans ces mélanges a pour but d’améliorer le frittage entre les 
particules de TS4 et les particules d’acier allié et non de produire des pièces à haute densité 
comme c’est le cas généralement pour le frittage des poudres d’aciers à coupe rapide. Pour cette 
raison, la teneur globale en phosphore utilisée dans les mélanges LM15 et LM16 est inférieure à 
0.6 %mP. 
 
Tableau 4.12 : Mélanges élaborés pour étudier l’effet du Fe3P lors du frittage de mélanges 
contenant de la poudre TS4. 
Mélanges TS4 Cuivre Fe3P Graphite MnS Poudre d’acier allié 
LM14 20 %mTS4β A - Oui Oui Bal. 
LM15 20 %mTS4β - Oui Oui Oui Bal. 
LM16 20 %mTS4β A Oui Oui Oui Bal. 
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4.3.3.1 Effet sur la qualité du frittage 
Des échantillons élaborés à partir des mélanges LM14, LM15 et LM16 ont été pressés et frittés 
dans les mêmes conditions. La figure 4.10 présente des micrographies optiques des échantillons 
élaborés à partir de ces trois mélanges. 
 
    
 
Figure 4.10 : Micrographies optiques montrant la qualité du frittage de pièces frittées a) Mélange 
LM14 qui contient du cuivre, b) Mélange LM15 qui contient du Fe3P et c) Mélange LM16 qui 
contient du cuivre et du Fe3P. 
 
L’observation de l’échantillon élaboré avec le mélange LM14, qui est le mélange de référence de 
cette série, permet de constater l’effet bénéfique du cuivre sur le frittage. Néanmoins, la teneur en 
cuivre ajouté est seulement de A %mCu, ce qui n’est pas la teneur optimale pour obtenir un bon 
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frittage. Le frittage n’est donc pas idéal à la figure 4.10(a), puisqu’il est possible de distinguer le 
contour de la plupart des particules de TS4. La morphologie des pores est plutôt irrégulière et la 
longueur maximale des pores est de l’ordre de 80 µm. 
 
La figure 4.10(b) présente une micrographie d’un échantillon fritté élaboré à partir du mélange 
LM15 qui contient du Fe3P, mais pas de cuivre. La morphologie des pores est très différente de 
celle de l’échantillon ne contenant que du cuivre.  En effet, un réseau discontinu de pores étroit 
( 10  µm) décore plusieurs particules de poudre d’acier et de TS4. La longueur de ces pores peut 
atteindre près de 200 µm. Les micrographies présentées aux figures 4.11(a) et 4.11(b) mettent en 
évidence la présence d’un réseau intergranulaire localisé aux joints de grains dans les particules 
d’acier allié. Ce réseau est riche en carbone et contient une faible teneur en vanadium (ceci a été 
confirmé dans le mélange LM16, figure 4.13). Ce réseau, typique de la présence d’une phase 
liquide créée par l’effet du phosphore, se retrouve aux joints de grains dans l’ensemble des 
particules de poudres d’acier allié. Le phosphore, étant un élément qui diffuse rapidement dans le 
fer (Jandeska, 1982), ne reste pas dans le réseau intergranulaire et se redistribue de façon 
homogène dans l’acier (ceci a été confirmé dans le mélange LM16, figure 4.13). Les 
micrographies de la figure 4.11(c) et 4.11(d) mettent en évidence la présence du réseau 
discontinu de porosité en périphérie des particules de TS4. 
 
Une hypothèse qui pourrait expliquer ce réseau discontinu serait liée à la teneur élevée en 
carbone de la poudre TS4. En effet, il existe deux réactions eutectiques qui peuvent se produire à 
basse température (< 1000 C) dans le système C-Fe-P (E1 et e2 : tableau 4.13). Ces réactions se 
produisent en présence de cémentite dans le système C-Fe-P, mais peuvent également se produire 
en présence de carbures alliés comme les carbures de type MC ou M6C (Igharo, 1988; 
Bolton, 1990; Bolton, 1991 et Oliveira, 1995). À cause de leur teneur élevée en carbone, les 
particules de TS4, après frittage, sont principalement constituées de carbures alliés (MC et M7C3 : 
voir chapitre 5). L’hypothèse de la formation de ces pores est que le Fe3P réagit avec les carbures 
alliés et l’austénite des particules de TS4 pour former une phase liquide transitoire à basse 
température (possiblement entre 950 C et 1000 C). Le liquide ainsi formé quitte la périphérie 
des particules de TS4 pour se redistribuer dans le volume de l’échantillon et se retrouve, entre 
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autres, aux joints de grains des particules de poudre d’acier allié. Le phosphore quitte le liquide et 
diffuse rapidement dans le volume laissant derrière lui un réseau solide riche en carbone. Le fait 
que du vanadium soit retrouvé dans le réseau intergranulaire riche en carbone dans les particules 
d’acier allié indique que les particules de TS4 ont partiellement fondu, car la poudre d’acier allié 
ne contient pas de vanadium. Comme ce réseau ne contient que très peu d’éléments d’alliage, il 
s’agit probablement d’un réseau de cémentite alliée. La présence de ce réseau intergranulaire de 
M3C, qui est une phase fragile, est nuisible aux propriétés mécaniques et n’est donc pas 
souhaitable. 
 
Tableau 4.13 : Réactions du système C-Fe-P menant à la formation d’une phase liquide où le 
carbone est sous forme de Fe3C métastable (Perrot, 2008). 
Réaction Type Température (C) 
γ + Fe3P + Fe3C  L E1 952 
Fe2P + Fe3C  L + Fe3P U1 982 
Fe3P + Fe3C  L e2 993 
γ + Fe3P   + L U2 1006 
 + Fe3P  L e3 1048 
γ + Fe3C  L e4 1147 
Fe3P  Fe2P + L P1 1166 
E : eutectique ternaire, e : eutectique binaire, U : Quasi-péritectique et P : Péritectique 
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Figure 4.11 : Micrographies d’un échantillon fritté élaboré avec le mélange LM15 a, 
b) Micrographies montrant le réseau riche en carbone localisé aux joints de grains des particules 
de poudre d’acier ((a) : optique; (b) : électrons secondaires), c, d) Micrographies montrant le 
réseau discontinu de porosité localisé en périphérie des particules de poudre TS4 ((c) : optique; 
(d) : électrons secondaires). 
 
Le dernier mélange de cette série à être étudié (LM16) contient du Fe3P et du cuivre. Comme vu 
précédemment, un ajout de A %mCu ne permet pas d’obtenir un bon frittage entre les particules 
de poudres TS4 et la poudre d’acier de base, alors que l’utilisation du ferrophosphore laisse un 
réseau étroit ( 10 µm) et discontinu de porosité autour des particules de TS4. La figure 4.10(c) 
présente une micrographie d’un échantillon fritté qui a été élaboré à partir du mélange LM16 (Cu 
+ Fe3P). Contrairement au mélange LM15 (Fe3P), les liens métallurgiques sont meilleurs entre les 
particules TS4 et les particules de poudre d’acier. Cependant, il persiste un réseau fin de porosité 
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(< 5 µm de largeur) entourant certaines particules de poudre TS4. Ce phénomène peut s’expliquer 
par la présence du cuivre liquide à une température supérieure à 1083 C. En effet, comme vu 
lors de l’addition de Fe3P seul, les phases liquides qui sont créées par la présence de phosphore se 
déroulent typiquement entre 950 C et 1050 C (tableau 4.13). Les phases liquides créées par la 
présence du phosphore sont transitoires à cause de la diffusion et de la redistribution du 
phosphore dans la pièce. Le cuivre peut diffuser légèrement dans la poudre d’acier avant 
d’atteindre sa température de fusion, mais la majorité du cuivre fond autour de 1083 C, même 
dans des systèmes où du phosphore et du cuivre sont présents (Bolton, 1991; Preusse, 1999; 
Oliveira, 1995; Bolton 1990). Ainsi, la phase liquide due à la présence du cuivre apparaît après 
les phases liquides transitoires créées par le phosphore. En posant comme hypothèse que, tout 
juste avant la fonte du cuivre, la microstructure d’une pièce élaborée avec le mélange LM16 (Cu 
+ Fe3P) est similaire à celle élaborée avec le mélange LM15 (Fe3P), à 1083 C, le cuivre va 
fondre et se redistribuer dans les porosités de la pièce. Étant donné que les forces capillaires 
seront plus grandes pour les porosités étroites (entourant les particules de TS4), le cuivre va se 
loger préférentiellement dans ces porosités. Ainsi, la diffusion activée par la phase liquide 
permettra de refermer partiellement les pores étroits localisés en périphérie des particules de TS4. 
 
Les figures 4.12(a) et 4.12(b) présentent des micrographies montrant la présence d’un réseau 
intergranulaire aux joints de grains des particules de poudre d’acier allié qui est riche en carbone. 
La figure 4.13(a) présente une micrographie en électrons rétrodiffusés montrant le réseau 
intergranulaire riche en carbone et la figure 4.13(b) un profil linéaire rayons X EDS réalisé 
perpendiculairement au réseau de la figure 4.13(a). La figure 4.13(b) montre que la teneur en 
vanadium est plus élevée dans le réseau riche en carbone que dans les particules de poudres 
d’acier allié. La figure 4.14 présente deux spectres rayons X EDS ponctuels réalisés, un dans le 
réseau intergranulaire riche en carbone et un vers l’intérieur d’un grain à environ 5 µm à partir du 
réseau riche en carbone. Les spectres ponctuels de la figure 4.14 montrent que la teneur en Cr, en 
Mo, en W et en P est similaire dans le réseau riche en carbone et à l’intérieur des grains des 
particules d’acier allié. La figure 4.12(c) présente la disparition partielle du réseau discontinu de 
pores entourant les particules de TS4 observé avec l’ajout de Fe3P seul.  
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Figure 4.12 : Micrographies d’un échantillon fritté élaboré avec le mélange LM16 (Fe3P + Cu) 
a, b) Micrographies montrant le réseau riche en carbone localisé aux joints de grains des 
particules de poudre d’acier ((a) : optique; (b) : électrons secondaires) et c) Disparition partielle 
du réseau discontinu de pores entourant les particules de TS4 et arrondissement des pores. 
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Figure 4.13 : a) Micrographie en électrons rétrodiffusés du réseau intergranulaire riche en 
carbone et b) Profil linéaire rayons X EDS réalisés perpendiculairement au réseau riche en 
carbone de la figure (a) et illustrant la présence de vanadium dans le réseau. 
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Figure 4.14 : Spectres ponctuels rayons X EDS du réseau riche en carbone et à 5 µm à partir du 
réseau riche en carbone dans une particule d’acier allié. 
 
En plus de son effet sur l’activation du frittage, le phosphore a également une influence 
importante sur la microstructure des particules de TS4. La prochaine section présente donc l’effet 
du phosphore sur la microstructure des particules de TS4 après frittage. 
 
4.3.3.2 Effet du phosphore sur la microstructure de la poudre TS4 après frittage 
La microstructure des particules de TS4 a été étudiée pour les trois mélanges du tableau 4.12 
(figure 4.15). Les particules de poudre TS4 après frittage sont composées de trois phases 
principales (figure 4.15(d)), soit une phase riche en vanadium (carbonitrures MCN), une phase 
riche en chrome (carbures M7C3) et une phase riche en fer. Ces phases sont caractérisées en détail 
au chapitre 5 pour le mélange optimisé LMO (tableau 4.15). De plus la caractérisation détaillée 
du mélange LMO a montré que la phase riche en fer est en fait multiphasée. Cette phase riche en 
fer, sera nommée dorénavant la matriceTS4. 
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En ce qui concerne le mélange LM14 (20 %mTS4β + A %mCu + graphite + MnS + acier allié) qui 
est la référence de la série (figure 4.15(a)), la taille des MCN riches en vanadium est de l’ordre de 
0.5 µm, alors que la taille des carbures riches en chrome est de l’ordre de 1 à 2 µm. 
 
Avec l’ajout de phosphore, mélanges LM15 et LM16, la taille respective des carbonitrures MCN 
et des carbures M7C3 s’accroit (figures 4.15(b) et 4.15(c)). Pour le mélange LM15 (20 %mTS4β + 
Fe3P + graphite + MnS + acier allié), la taille maximale des carbonitrures est de 1 µm, alors que 
celle des carbures de chrome peut atteindre près de 4 µm. Pour le mélange LM16 (20 %mTS4β + 
A %mCu + Fe3P + graphite + MnS + acier allié), qui contient du Fe3P et du cuivre, la taille des 
carbures est similaire à celle du mélange LM15. La taille maximale des MCN peut atteindre une 
valeur légèrement supérieure à 1 µm, alors que celle des M7C3 peut atteindre 4 µm. Cette 
augmentation de la taille des carbures est liée à la présence d’une phase liquide à l’intérieur des 
particules de TS4. La figure 4.16(a) présente une micrographie de la microstructure de la poudre 
TS4 dans un échantillon élaboré avec le mélange LM16. Les figures 4.16(b) et 4.16(c) présentent 
des spectres EDS réalisés sur les trois phases présentes soit le MCN, le M7C3 et la matriceTS4. La 
figure 4.16(c) met en évidence la présence du phosphore dans la matriceTS4, alors que le 
phosphore n’a pas été détecté dans les MCN et dans les M7C3. La solubilité du phosphore dans 
les carbures de vanadium est relativement faible (< 0.6 %mV) dans ce type de carbures à 
température ambiante (Oliveira, 1995). La solubilité du phosphore dans les carbures de type 
M7C3 n’est pas connue étant donné que des systèmes contenant du phosphore et des poudres 
d’acier à haute teneur en chrome et en carbone (comme l’acier à outils D7) n’ont pas été étudiés. 
Des microanalyses rayons X EDS réalisées sur une lame mince au MET d’un échantillon élaboré 
avec le mélange LM16 montre que la solubilité est faible, du moins inférieure à la limite de 
détection (< 0.1 – 0.5 %mP), dans les carbures de M7C3, car la présence de P n’a pas été détectée 
(figure 4.17). 
 
158 
 
    
    
Figure 4.15 : Micrographies en électrons rétrodiffusés des particules de TS4 a) Mélange LM14 
qui contient du cuivre, b) Mélange LM15 qui contient du Fe3P, c) Mélange LM16 qui contient du 
cuivre et du Fe3P et d) Cartographie rayons X EDS d’un échantillon fritté élaboré à partir du 
mélange LM16 (Fe3P + Cu). 
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Figure 4.16 : Particule de TS4 après frittage d'un échantillon élaboré à partir du mélange LM16 
(Fe3P + Cu); a) Micrographie en électrons rétrodiffusés, b) Microanalyses EDS des phases MCN, 
M7C3 et de la matriceTS4 et c) Agrandissement de la figure (b) montrant la présence de P dans la 
matriceTS4. 
 
 
 
 
b) 
c) 
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Figure 4.17 : Échantillon fritté et élaborée à partir du mélange LM16 (Fe3P + Cu); 
a) Micrographie en fond clair d’une lame mince préparée au FIB et b) Microanalyse EDS 
ponctuelle d’un carbure de chrome M7C3. 
 
La figure 4.18 présente des micrographies en électrons rétrodiffusés des particules de TS4. Pour 
les mélanges LM15 et LM16, figures 4.18(b) est 4.18(c) respectivement, il y a présence d’une 
structure lamellaire dans la matriceTS4 entre les carbures des particules TS4. Les réactions 
eutectiques et péritectiques dues à la présence de phosphore présentent des structures lamellaires 
similaires à celles observées pour les mélanges LM15 et LM16. À la figure 4.18(a), mélange 
LM14 qui ne contient pas de Fe3P, ce type de structure lamellaire n’a pas été observée dans la 
matriceTS4. La présence de cette structure eutectique et la présence de phosphore dans la 
matriceTS4 indiquent qu’il y a eu formation d’une phase liquide lors du frittage occasionné par la 
présence de phosphore. Cet eutectique étant liquide lors du frittage permet d’expliquer 
l’augmentation de la taille des carbures dans les particules de TS4. Comme la diffusion des 
éléments est plus rapide à l’état liquide qu’à l’état solide, la dissolution des petits carbures dans le 
liquide entraîne une croissance rapide des plus gros carbures par un mécanisme de dissolution-
précipitation. 
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Figure 4.18 : Micrographies en électrons rétrodiffusés des particules de TS4 d’échantillons 
frittés; a) Mélange LM14 qui contient du cuivre, b) Mélange LM15 qui contient du Fe3P et c) 
Mélange LM16 qui contient du cuivre et du Fe3P. 
 
La microdureté des particules de TS4 a été mesurée pour les trois mélanges et les résultats sont 
présentés au tableau 4.14. La microdureté des particules de TS4 dans le mélange LM14 contenant 
du cuivre est de 1135 HV0.05, ce qui est comparable à celle de mélanges similaires : LM11 et 
LM12 (1159 HV0.05 et 1098 HV0.05, respectivement). Dans le mélange LM15 ne contenant pas de 
cuivre, mais du Fe3P, la microdureté des particules est de 910 HV0.05, ce qui est légèrement plus 
faible que lors de l’ajout de MoS2 (927 HV0.05, mélange LM13). Cette baisse de dureté pourrait 
être attribuée à la microstructure plus grossière des particules de TS4. Cependant, en combinant 
le Fe3P et le cuivre (mélange LM16), on obtient une microstructure tout aussi grossière dans les 
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particules de TS4, mais dont la microdureté est de 1140 HV0.05, ce qui est similaire à celle du 
mélange LM14 ne contenant que du cuivre (1135 HV0.05). La différence entre la microstructure 
grossière des particules de TS4 avec l’ajout de Fe3P (Mélanges LM15 et LM16) et la 
microstructure généralement observée sans l’ajout de Fe3P ne semble donc pas être déterminante 
pour la dureté des particules de TS4. Néanmoins, le cuivre semble jouer un rôle important pour 
maintenir une dureté élevée au sein des particules de TS4. Étant donné que le cuivre n’est pas un 
élément carburigène, il est peu probable qu’il s’associe aux carbures présents dans les particules 
de TS4. La  cartographie rayons X EDS réalisée dans une particule de TS4 d’un échantillon fritté 
et revenu, qui a été élaborée avec le mélange LM16 (Fe3P + Cu) (figure 4.19) montre une faible 
présence de cuivre dans la matriceTS4. Comme la microstructure des particules de TS4 après 
frittage est relativement fine, une lame mince est nécessaire pour permettre de caractériser en 
détail la nature chimique et la structure cristallographique après frittage des différentes phases 
(matriceTS4, MCN et M7C3) au MET. Cette caractérisation détaillée a été effectuée sur le mélange 
optimisé seulement (chapitre 5). La prochaine section présente ce mélange optimisé qui a été 
utilisé pour la suite des travaux et pour l’évaluation des propriétés des échantillons frittés. 
  
Tableau 4.14 : Microdureté des particules de TS4 après frittage des trois mélanges étudiés pour 
déterminer l’effet du phosphore. 
Mélanges Cuivre Fe3P Microdureté (HV0.05) 
LM14 Oui - 1135 
LM15 - Oui 910 
LM16 Oui Oui 1140 
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Figure 4.19 : Cartographie rayons X EDS d’une particule de TS4 d’un échantillon fritté et revenu 
(300 C – 1 h) élaboré à partir du mélange LM16 (Fe3P + Cu). 
 
4.3.4 Mélange optimisé 
L’effet du plusieurs paramètres d’un mélange (quantité de poudre TS4 et additifs) a été étudié. 
L’étude de ces paramètres et additifs a permis de déterminer un mélange optimisé qui sera assez 
compressible et dont la résistance à l’usure se devra d’être comparable ou meilleure qu’un 
mélange de référence en production de Federal-Mogul, mais à un coût de production inférieur. La 
composition du mélange optimisé, ainsi que du mélange de référence est présentée au tableau 
4.15. Tout d’abord, la quantité de poudre TS4 a été déterminée à 20 %mTS4. Cette quantité est la 
quantité maximale qui peut être ajoutée tout en permettant d’atteindre une densité volumique 
minimale de 6.85 g/cm³ avec la presse de 66 tonnes. Le cuivre est bénéfique pour deux aspects, 
d’une part il permet d’obtenir un bon frittage entre les particules TS4 et les particules d’acier allié 
et d’autre part, il permet de garder la microdureté élevée des particules de TS4 après frittage.  Le 
graphite a été ajouté pour permettre d’obtenir une dureté élevée dans la matrice de l’échantillon 
dans les particules de poudre d’acier allié (martensite ou bainite). Le MnS est ajouté pour 
permettre d’améliorer l’usinabilité des pièces frittées contenant des particules de TS4 de dureté 
élevée (> 1000 HV).  
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Tableau 4.15 : Composition du mélange optimisé et du mélange de référence pour évaluer la 
résistance à l’usure et autres propriétés. 
Mélanges TS4 M2 Cuivre Graphite MnS Poudre d’acier allié théorique (g/cm³) 
LMO 20 %m - B Oui Oui Bal. 7.77 
RM1 - 25 %m Information confidentielle 7.86 
 
Le tableau 4.16 présente l’écoulement, la densité apparente et le retour élastique des deux 
mélanges présentés au tableau 4.15. La valeur d’écoulement et la densité apparente pour le 
mélange LMO1 (30.0 s/50g  0.3; 3.10 g/cm³) sont inférieure à celle du mélange de référence 
RM1 (31.8 s/50g  0.1; 3.12 g/cm³). Le retour élastique est nettement plus élevé pour le mélange 
LMO1 (+0.55 %  0.01) que pour le mélange RM1 (+0.13  0.01). Le retour élastique du 
mélange LMO1 est plus élevé que les valeurs de retour élastique pour des mélanges typiques de 
poudres d’acier (0.01 – 0.2 %; German, 1998). Le retour élastique élevé du mélange LMO1 est 
occasionné par la présence de la poudre TS4. En effet, la poudre TS4 est peu ductile et l’énergie 
élastique emmagasinée lors du pressage est libérée lors de l’éjection de l’échantillon hors de la 
matrice. Avec un ajout supérieur à 20 – 25 %m de poudre TS4, le retour élastique est si important, 
que la pièce a cru présente de la fissuration et des délaminations. Ceci est un des facteurs qui 
justifie l’ajout modéré ( 20 %m) de poudre TS4 dans le mélange LMO1. 
 
Tableau 4.16 : Propriétés des mélanges LMO1 et RM1 (écoulement et densité apparente) et 
retour élastique d’échantillons a cru pressés à 6.86 g/cm³. 
Mélanges 
Écoulement 
s/50g 
Densité apparente 
g/cm³ 
Retour 
élastique 
(%) 
Densité relative 
de l’échantillon a 
cru (%) 
LMO 30.0  0.3 3.10 +0.55  0.01 88.3 
RM1 31.8  0.1 3.12 +0.13  0.01 87.3 
 
Le prochain chapitre traite du frittage d’échantillons élaborés à partir du mélange optimisé LMO, 
de la caractérisation détaillée de la microstructure après frittage et l’évaluation des propriétés des 
échantillons frittés. 
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CHAPITRE 5 FRITTAGE, CARACTÉRISATION ET PROPRIÉTÉS 
5.1 Introduction 
Le mélange optimal ayant été déterminé, des échantillons ont été élaborés à partir de ce mélange 
optimisé LMO. En premier lieu, la caractérisation détaillée des phases présentes dans les 
particules de TS4 après frittage a été effectuée. Par la suite, les propriétés des échantillons frittés 
ont été évaluées et ce, pour plusieurs températures de revenu. Des essais de dureté à chaud ont 
également été effectués sur des échantillons frittés et revenus. Finalement, l’évaluation de la 
résistance à l’usure a été évaluée pour une application spécifique de sièges de soupapes. Les 
propriétés mécaniques et la résistance à l’usure a également été évaluée pour un mélange de 
référence commercial de Federal-Mogul. 
 
5.2 Microstructure après frittage 
Le tableau 5.1 présente la composition spécifique du mélange utilisé pour la production 
d’échantillons dans ce chapitre. La poudre TS4A7 (tableau 3.16, p123) a été utilisée pour 
l’élaboration du mélange LMO1. Un échantillon a été pressé à une densité à cru de 6.86 g/cm³ à 
l’aide d’une presse mécanique semi-industrielle chez Federal-Mogul. La presse mécanique semi-
industrielle utilisée ne permet pas d’obtenir une lecture de la pression de compaction. 
L’échantillon a ensuite été fritté à 1120 C pendant environ 20 min sous une atmosphère 10 %H2 
/ 90 %N2 et a été revenu pendant 1 heure à 300 C à l’air ambiant chez Federal-Mogul. 
 
Tableau 5.1 : Composition du mélange LMO1 élaboré avec la poudre TS4A7. 
Mélanges TS4 Cuivre Graphite MnS Poudre d’acier autotrempante 
LMO1 20 %m TS4A7 Oui Oui Oui Bal. 
 
La figure 5.1 présente des micrographies à l’état attaqué d’échantillons frittés (5.1(a)) et après 
revenu (5.1(b)), élaboré avec le mélange LMO1. La matrice de poudre d’acier est constituée 
principalement de bainite et de martensite. Les particules de TS4 sont multiphasées et sont 
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composées de trois phases principales, soit des carbonitrures riches en vanadium M8(C, N)7, des 
carbures riches en chrome M7C3 et la matriceTS4. 
 
    
    
Figure 5.1 : Micrographie optique d’un échantillon élaboré à partir du mélange LMO1, 
a, c) Échantillon fritté et b, d) Échantillon fritté et revenu (1h – 300 C); (nital 3.5 %v); TS4 : 
particule de TS4A7; BI : bainite inférieure; BS : bainite supérieure; M : martensite; MR : 
martensite revenue; PF : perlite fine. 
  
La figure 5.2 met en évidence la présence d’une bande blanche (martensitique/austénite) 
d’environ 5 à 10 µm au pourtour des particules de TS4. Cette bande est causée par la diffusion 
des éléments d’alliage, principalement du chrome, de la particule de TS4 vers la poudre d’acier 
allié. La figure 5.3 présente un profil rayons X EDS (moyenne de trois profils) qui met en 
évidence la diffusion des éléments d’alliage des particules de TS4 vers les particules de poudres 
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autotrempantes. À l’exception du cuivre qui est ajouté dans le mélange, le chrome est l’élément 
qui diffuse le plus à partir de la poudre TS4. À 5 µm de l’interface TS4/poudre autotrempante, la 
teneur en chrome moyenne dans la poudre autotrempante est de 2.7 %mCr et à 10 µm de 
l’interface, la teneur est de 1.7 %mCr. Une teneur aussi élevée en Cr pourrait expliquer la 
présence de cette bande blanche localisée autour des particules de poudre TS4. La teneur en 
chrome atteint environ 0.5 %mCr à 20 µm de l’interface. Le tungstène et le vanadium diffusent 
jusqu’à environ 10 µm de distance. À 5 µm de l’interface, la teneur moyenne en tungstène est de 
0.4 %mW, alors que la teneur en vanadium est de 0.3 %mV. La teneur en tungstène chute à 
0.1 %mW et celle en vanadium à 0.2 %mV à une distance de 10 µm de l’interface. La présence de 
vanadium et de tungstène n’a pas été détectée à une distance de 20 µm de l’interface. Le 
molybdène n’est pas présenté, car la poudre autotrempante contient du molybdène. La figure 5.4 
présente une cartographie rayons X EDS qui met en évidence la diffusion des éléments d’alliage 
des particules de TS4. La carte rayons X du Cr confirme que ce dernier peut diffuser sur une 
distance importante (> 20 µm) dans la poudre autotrempante. Les cartes rayons X du Mo, du V et 
du W ne révèle rien de plus que les spectres rayons ponctuels ont montré, c’est-à-dire que ces 
éléments ne diffusent pas en grande quantité (< 0.3 – 0.4 %m) et à une distance maximale 
d’environ 10 µm dans la poudre autotrempante. Les régions très brillantes sur la cartographie du 
Mo sont associées à la présence de soufre (MnS) et les régions très brillantes sur la cartographie 
du tungstène sont associées à la présence de silicium (SiO/SiO2). Un aspect intéressant de la 
diffusion du chrome est que la teneur en chrome s’appauvrit en périphérie intérieure des 
particules de poudre de TS4. Cet effet est très visible en comparant la cartographie du vanadium à 
celle du chrome. Le vanadium délimite bien les particules originales de TS4, alors que les régions 
riches en Cr sont plus petites que les particules originales de poudre TS4. 
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Figure 5.2 : Micrographie optique à l’état attaqué montrant la bande blanche de 5 à 10 µm au 
pourtour des particules de TS4 (Nital 3.5 %v). 
 
 
Figure 5.3 : Profil rayons X EDS réalisé à partir de la périphérie d’une particule de TS4. 
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Figure 5.4 : Cartographie rayons X montrant la diffusion des éléments d’alliage des particules de 
TS4 vers la matrice de poudre autotrempante. 
 
La bande pauvre en chrome à l’intérieur des particules de TS4 est en moyenne d’environ 5 µm. 
Cependant, cette bande est généralement plus large ( 10 µm) pour les petites particules, alors 
qu’elle est généralement plus étroite ( 1-2 µm)  pour les grosses particules. Ainsi, comme la 
teneur en chrome diminue, la fraction volumique de carbures riches en chrome diminue en 
périphérie des particules de TS4 (figure 5.5). Ce phénomène est particulièrement visible pour de 
petites particules d’une dizaine de micromètres de TS4. Cette diminution de carbures de chrome 
occasionne une augmentation de la fraction volumique de carbonitrures riches en vanadium dans 
les régions où il y a peu de carbures de chrome.  Cette augmentation est due au fait que la teneur 
en vanadium est relativement importante dans les carbures de type M7C3 (voir figure 5.8). 
Comme l’affinité du vanadium pour le carbone est la plus élevée parmi les éléments d’alliage de 
la poudre TS4, le vanadium libéré par les carbures de chrome s’associe avec le carbone présent 
dans la poudre et l’azote provenant de l’atmosphère pour former des M8(C, N)7.  
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Une attention particulière a été portée à la caractérisation détaillée des phases présentes dans les 
particules de TS4. La figure 5.6 présente une micrographie en électrons secondaires et une 
micrographie en électrons rétrodiffusés d’une particule de TS4 après frittage et revenu. La 
microstructure est constituée de trois phases principales, des carbonitrures riches en vanadium 
M8(C, N)7, des carbures riches en chrome M7C3 et la matriceTS4, qui contient principalement du 
Cu et du Cr. Le tableau 5.2 présente la fraction volumique et la taille moyenne des trois 
principales phases qui composent la microstructure des particules de TS4. 
 
 
    
    
Figure 5.5 : Micrographies d’une particule de TS4 montrant l’absence de carbures de chrome en 
périphérie et une fraction plus élevée de carbonitrures riches en vanadium, a) Micrographie en 
électrons secondaires, b) Micrographie en électrons rétrodiffusés, c) Micrographie (a) dont le 
contraste a été retouché et d) Micrographie (b) dont le contraste a été retouché. 
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Figure 5.6 : Micrographies d’une particule de TS4 d’un échantillon fritté et revenu et montrant 
les trois principaux constituants microstructuraux (M8(C, N)7, M7C3 et matriceTS4) 
a) Micrographie en électrons secondaires et b) Micrographie en électrons rétrodiffusés. 
 
Tableau 5.2 : Fraction volumique et principaux éléments des trois principales phases qui 
composent les particules de TS4 après frittage et revenu. 
Phase 
Fraction volumique*  
(%v) 
Taille moyenne  
(µm) 
Principaux éléments 
M8(C, N)7  5 - 10  0.5 V, Cr, W, Mo, Fe et C 
M7C3  35 - 45  1.5 Fe, Cr, V, Mo et C 
MatriceTS4  45 - 55  2 Fe, Cu et Cr 
* Déterminé sur des coupes métallographiques polies au MEB. 
 
La micrographie en électrons secondaires présentée à la figure 5.6(a) met en évidence le relief 
topographique de chacune des phases présentes et donc la dureté relative des trois phases 
principales des particules de TS4. Ainsi, lors du polissage fin (suspensions de diamant et 
d’alumine colloïdale), les constituants de dureté élevée vont s’user moins rapidement que les 
constituants de faible dureté. Cette observation permet donc de classer de façon qualitative la 
dureté des phases. La dureté des M8(C, N)7 est nettement plus élevée que celle des carbures 
M7C3, qui elle est légèrement plus élevée que la matrice. La dureté typique des carbures de 
vanadium est de l’ordre de 3000 HV0.02 (Roberts, 1998), alors que celle des carbures riches en 
chrome de type  M7C3 est de l’ordre de 1200 à 1600 HV (Davis, 1996). En plus de ces trois 
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principales phases, il y a d’autres phases dont la fraction volumique est relativement faible, 
comme entre autres, une phase riche en cuivre tel que présenté à la figure 5.6(b) (phase blanche).  
 
L’observation en microscopie à balayage ne permet pas de caractériser en détail la nature 
chimique et la structure cristallographique des phases présentes, notamment à cause de leur faible 
dimension. La détermination de la composition et de la structure des différentes phases des 
particules de TS4 a été réalisée à l’aide d’une lame mince prélevée au FIB et observée au MET. 
La figure 5.7 présente une micrographie générale prise au MET en contraste Z d’une particule de 
TS4. 
 
 
Figure 5.7 : Micrographie générale prise au MET en contraste Z (L = 2 cm) d’une particule de 
TS4. 
 
La figure 5.8 présente une micrographie en fond clair et deux spectres EDS réalisés au MET d’un 
carbure M7C3. Comme vu précédemment, les carbures de type M7C3 contiennent principalement 
du chrome, du fer et du vanadium, mais également un peu de tungstène et de molybdène. La 
structure cristallographique a été déterminée par diffraction électronique. Les ratios d’intensité 
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ainsi que les paramètres cristallographiques du M7C3 sont présentés au tableau 5.3 . Le détail de 
l’indexation des clichés de diffraction électronique est présenté en annexe. 
 
    
Figure 5.8 : a) Micrographie en fond clair au MET d’un carbure riche en chrome M7C3 et 
b) Spectres rayons X EDS d’un carbure M7C3 après frittage et après revenu. 
 
Les paramètres de maille du M7C3 mesurés après revenu (a = 13.93 Å  0.01; c = 4.56 Å  0.05) 
sont similaire à ceux des valeurs de la littérature (a = 13.98 Å; c = 4.523 Å). Cependant, les 
paramètres de maille dans les échantillons frittés sont différents de ceux mesurées dans les 
carbures présents dans la poudre atomisée : M7C3 prismatiques (a = 14.08 Å  0.08; c = 4.47 Å  
0.03) et eutectique (a = 13.85 Å  0.08; c = 4.63 Å  0.31) (voir tableau 5.4). Cette différence 
s’explique en partie en cause de la différence de composition dans les carbures M7C3 présent 
après atomisation (9.1 – 11.6 %V, 26.3 – 33.8 %Cr, 51.1 – 53.5 %Fe, 1.4 – 1.6 %Mo et 2.1 – 9.4 
%W) et ceux présents dans les échantillons frittés  (8.5 – 8.6 %V, 31.9 – 32.5 %Cr, 54.2 – 55.0 
%Fe, 2.3 – 2.8 %Mo et 1.7 – 2.1 %W). Les M7C3 présents après frittage contiennent moins de V, 
plus de Fe, plus de Mo et moins de W. 
 
La figure 5.9(a) présente une micrographie en fond clair d’un carbonitrure de vanadium après 
frittage et revenu. Les figures 5.9(b) et 5.9(c) présentent, respectivement, un spectre EDS et un 
spectre EELS d’un carbonitrure de vanadium. Le détail des paramètres de maille des phases 
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présentes dans la poudre TS4 après atomisation et dans les particules de TS4 dans les 
échantillons frittés et revenus est présenté au tableau 5.3 et au tableau 5.4. Les paramètres de 
mailles des carbonitrures de vanadium après revenu (a = 8.31 Å  0.04) sont plus faibles que 
ceux de la littérature pour le V8C7 (a = 8.3341 Å). Ceci s’explique par la présence importante de 
Cr et de Fe qui ont un rayon atomique plus faible que celui du V (Cr = 1.66 Å, Fe = 1.56 Å et V 
= 1.71 Å). Cependant, les paramètres de mailles des carbonitrures de vanadium après frittage et 
revenu sont plus grands que ceux des carbures de vanadium dans la poudre atomisée (a = 8.25 Å 
 0.05). Ceci s’explique par la présence plus élevée en Cr et en Fe dans le M8C7 présents dans la 
poudre TS4 atomisée (rayon atomique : Cr = 1.66 Å, Fe = 1.56 Å et V = 1.71 Å). La composition 
des carbonitrures riches en vanadium (67.7 – 70.4 %V, 9.6 – 10.4 %Cr, 3.3 – 4.4 %Fe, 5.4 – 7.5 
%Mo et 8.5 – 11.9 %W) est similaire à celles des carbures de vanadium analysés dans la poudre 
telle qu’atomisée (52.1 – 61.1 %V, 17.4 – 25.7 %Cr, 6.6 – 7.7 %Fe, 5.3 – 5.5 %Mo et 9.3 – 9.4 
%W). Ces carbonitrures contiennent plus de V, moins de Cr et moins de Fe que les carbures de 
vanadium dans la poudre TS4 atomisée. Bien que la présence du carbone soit clairement visible 
sur les spectres EDS, l’azote est plus difficile à discerner à cause de la teneur importante en 
vanadium et de la résolution spectrale limitée en EDS. En effet, l’énergie de la raie NKα1 est de 
0.392 keV, alors que l’énergie des raies L du vanadium est légèrement supérieure (VLα1 : 0.511; 
VLβ1 : 0.519 ;VLl : 0.447). Des analyses EELS ont permis de confirmer la présence d’azote 
(figure 5.9(c)). Cependant, la teneur en azote est faible comparativement à la teneur en carbone. 
Le détail de l’indexation des clichés de diffraction électronique du M8(C, N)7 est présenté en 
annexe. 
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Figure 5.9 : a) Micrographie en contraste Z (L = 2 cm) au MET d’un carbonitrures de vanadium 
M8(C, N)7 dans un échantillon fritté et revenu, b) Spectres rayons X EDS d’un carbonitrure de 
vanadium, c) Région à basse énergie d’un spectre EELS d’un carbonitrure de vanadium et d) 
Région à haute énergie d’un spectre EELS d’un carbonitrure de vanadium. 
 
La figure 5.10(a) présente une micrographie à un grossissement moins élevé de la figure 5.9(a). 
Cette figure met en évidence la présence de précipités riches en cuivre qui sont localisés 
principalement à la surface des carbures de chrome et des carbonitrures de vanadium. La figure 
5.10(b) présente un spectre EDS réalisé sur un précipité riche en cuivre. Étant donné que la taille 
des précipités riches en cuivre est relativement faible ( 50 nm), ce qui est inférieur à l’épaisseur 
de la lame, qui est d’environ 100 - 150 nm, une grande partie du signal provient également des 
phases localisées au-dessous et au-dessus du précipité. Ainsi, la nature exacte de ces précipités 
riches en cuivre n’a pu être déterminée. Il est à noter que les précipités riches en cuivre 
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précipitent lors du revenu et ne sont pas présent dans la microstructure des particules TS4 après 
frittage. 
 
    
Figure 5.10 : a) Micrographie en contraste Z (L = 2 cm) prise au MET montrant des précipités 
riches en cuivre principalement localisés à la surface des carbures et des carbonitrures 
(échantillon fritté et revenu) et b) Spectre rayons X EDS d’un précipité riche en cuivre. 
 
Un des points importants à mentionner à propos du spectre EDS de la figure 5.10(b) est 
l’intensité anormalement élevée du carbone. En cours d’observation, une augmentation 
importante de la contamination en carbone a été observée. Pour mettre en évidence la 
contamination par l’accumulation de carbone sur la lame mince, la figure 5.11(a) présente un 
spectre EDS réalisé sur un carbure de type M7C3 en début de séance, alors que la figure 5.11(b) 
présente un spectre sur un carbure de type M7C3 en milieu de séance. L’intensité relative des 
éléments d’alliage est semblable pour les deux spectres, alors que celle du carbone est beaucoup 
plus élevée pour les analyses effectuées en milieu de séance. 
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Figure 5.11 : Analyses EDS réalisés sur un carbure M7C3 a) Spectre acquis en début de séance et 
b) Spectre acquis en milieu de séance.  
 
La figure 5.12(b) présente une micrographie en électrons rétrodiffusés qui met en évidence la 
présence des précipités riches en cuivre en périphérie des M7C3 et des M8(C,N)7. 
 
    
Figure 5.12 : Micrographies prises au MEB montrant les précipités de cuivre localisés 
principalement en périphérie des M7C3 et des M8(C,N)7 a) Micrographie en électrons secondaires 
et b) Micrographie en électrons rétrodiffusés. 
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Une autre observation liée aux précipités riches en cuivre est qu’ils précipitent préférentiellement 
sur ce qui semble être des oxydes de silicium. Ces oxydes de silicium apparaissent généralement 
comme des précipités arrondis de faible intensité. La taille de ces oxydes à l’intérieur des 
particules de TS4 est typiquement d’environ 20 à 50  nm. La majorité de ces oxydes sont 
localisés en périphérie des carbures et carbonitrures, mais quelques-uns se retrouvent à l’intérieur 
de carbures (figure 5.13). La taille de ces précipités est trop faible pour pouvoir déterminer leur 
composition avec précision par EDS ou EELS dans une lame mince. Cependant, les analyses 
EDS donnent un premier indice sur la nature de ces particules (figure 5.14). L’énergie de la raie 
caractéristique SiKα1 du silicium est de 1.74 keV, alors que celle de la raie WMα1-2 est de 1.77 
keV. Cette faible différence d’énergie en EDS occasionne une convolution entre ces deux raies et 
il est difficile de les distinguer. Cependant, étant donné que la raie WLα1 est localisée à 8.40 keV 
et qu’aucun élément présent dans les particules de TS4 ne possède une raie caractéristique à cette 
énergie, il est possible de comparer le ratio d’intensité WMα1-2/WLα1 pour les deux spectres. Le 
ratio d’intensité est de 1.86 dans le cas du précipité, alors qu’il est de 1.35 pour le carbonitrure. 
Le ratio WMα1-2/WLα1 de la particule est plus élevé, ce qui pourrait être une indication de la 
présence de silicium. La convolution entre les raies Okα1 (0.525 keV) et celles du Cr (CrLα1 : 
0.573 keV; CrLl : 0.5 keV) rend difficile la détermination de la présence d’oxygène. 
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Figure 5.13 : Micrographie en fond clair montrant une particule d’oxyde de silicium à l’intérieur 
d’un carbure M7C3. 
 
    
Figure 5.14 : Spectres EDS a) Oxyde de silicium localisé en périphérie d’un carbonitrure de 
vanadium et b) Carbonitrure de vanadium. 
 
Le deuxième indice indiquant la nature de ces oxydes de silicium nanométriques provient de la 
présence d’oxydes de silicium de plus grande taille localisés principalement en périphérie des 
particules de TS4 (figure 5.15). La figure 5.16 présente des micrographies d’une interface 
TS4/Acier allié/MnS. Cette figure met en évidence des oxydes de silicium d’environ 500 nm de 
180 
 
diamètre localisés à l’intérieur d’une particule de TS4, dont la nature peut être déterminée par 
EDS de façon qualitative au MEB. L’observation à fort grossissement de deux de ces oxydes en 
électrons rétrodiffusés met en évidence la présence de cuivre en périphérie de ces oxydes (figure 
5.17). Le cuivre précipite donc préférentiellement sur ces oxydes de silicium. La figure 5.18 
présente un chapelet d’oxydes de silicium de taille relativement élevée (0.3 à 1.3 µm) localisé 
dans une particule de TS4. Sur la majorité de ces oxydes, une phase riche en cuivre est présente à 
la surface de ceux-ci, illustrant également la précipitation préférentielle du cuivre sur ces oxydes. 
Bien que la nature exacte des précipités de petite taille (20 - 50 nm) sur lesquels le cuivre 
précipite n’ait pu être déterminée, les résultats suggèrent fortement qu’il s’agirait d’oxydes de 
silicium.  
 
    
Figure 5.15 : a) Micrographie au MET en fond clair montrant des oxydes de Si en périphérie des 
particules de poudres TS4 dans un échantillon fritté et b) Spectre rayons X EDS typique d’un 
oxyde de Si. 
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Figure 5.16 : Micrographies au MEB d’une interface TS4/matrice d’acier autotrempant/MnS 
montrant la présence d’oxydes de Silicium d’environ 500 nm; a, c) Micrographies en électrons 
secondaires et b, d) Micrographies en électrons rétrodiffusés.  
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Figure 5.17 : Micrographies au MEB d’oxydes de silicium sur lesquels une phase riche en cuivre 
a précipité; a, c) Micrographie en électrons secondaires et b, d) Micrographie en électrons 
rétrodiffusés. 
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Figure 5.18 : Micrographies au MEB montrant la présence de cuivre à la surface d’oxydes de 
silicium observés dans une particule de TS4; a) Électrons secondaires et b) Électrons 
rétrodiffusés; (nital 3.5 %v). 
 
La matriceTS4 d’un échantillon après frittage est principalement constituée d’austénite, mais de la 
ferrite est également présente en faible quantité dans l’austénite. Cependant, la présence de ferrite 
dans l’austénite n’a été confirmée que par diffraction électronique. Les clichés de diffraction sont 
présentés en annexe. Après un revenu de 1 h à 300 C, l’austénite demeure la principale phase de 
la matriceTS4, mais il y a des aiguilles de ferrite dans cette matrice dont le diamètre est d’environ 
50 à 200 nm. La figure 5.19 présente des micrographies de la matriceTS4 après revenu. Les figures 
5.19(a) et 5.19(b) mettent en évidence la présence de nombreuses aiguilles de ferrite dans la 
matriceTS4 après revenu. La figure 5.19(c) met en évidence une aiguille de ferrite entourée 
d’austénite, alors que la figure 5.19(d) présente des spectres ponctuels rayons X réalisés dans 
l’aiguille de ferrite et dans l’austénite de la figure 5.19(c). La figure 5.19(d) révèle que la 
composition de la ferrite aciculaire est similaire à celle de l’austénite. Néanmoins, selon les 
rapports d’intensité (tableau 5.3), la ferrite contient moins de Cr (2.5 %Cr) et de Cu (4 %Cu) que 
l’austénite (3.1 – 3.3 %Cr; 4.2 – 4.8 %Cu). Étant donné que le cuivre précipite lors du revenu, 
l’austénite métastable, appauvrie en cuivre, se transforme en ferrite. Les paramètres de maille, 
ainsi que les rapports d’intensité des analyses rayons X de l’austénite et de la ferrite sont 
présentés au tableau 5.3.  
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En ce qui concerne l’austénite de la matriceTS4, les paramètres de maille sont similaires avant 
(a = 3.60 Å  0.01) et après revenu (a = 3.60 Å  0.03) à ceux mesurés dans la poudre telle 
qu’atomisée (eutectique : a = 3.57 Å  0.02; dendrite : a = 3.61 Å  0.02). La composition de 
l’austénite est similaire avant (3.3 %Cr, 4.2 %Cu et 0.9 %W) et après revenu (3.1 %Cr, 4.8 %Cu 
et 1.1 %W). Cependant, la teneur en éléments d’alliage de l’austénite après frittage et revenu 
dans les particules de TS4 est moins élevée que celle de l’austénite dans la poudre TS4 telle 
qu’atomisée (1.3 – 1.8 %V, 7.2 – 9 %Cr, 0.2 – 0.5 %Mo et 1.3 – 8.7 %W; normalisé sans le C). 
Le tableau 5.4 résume les paramètres de maille et les rapports d’intensité des phases dans les 
particules de TS4 après atomisation et après frittage et revenu. Les paramètres de maille de la 
ferrite localisée dans l’austénite avant (a = 2.88 Å  0.04) et après revenu (a = 2.88 Å  0.01) 
sont similaires, alors que ceux de la ferrite aciculaire (a = 2.85 Å  0.02) se rapprochent des 
valeurs de la littérature (a = 2.8664 Å), ce qui s’explique par un appauvrissement de la teneur en 
éléments d’alliage. 
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Figure 5.19 : Micrographies et spectres rayons X  d'un échantillon fritté et revenu; 
a) Micrographie en électrons secondaires, b) Micrographie en électrons rétrodiffusés, 
c) Micrographie au MET en fond clair et d) Spectres rayons X de l'austénite et de l’aiguille de 
ferrite de la figure (c); ((a) et (b) : Nital 3.5%v). 
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Tableau 5.3 : Rapports d’intensité (rayons X en EDS au MET) et paramètres de maille des phases 
présentes dans les particules de TS4 d’un échantillon élaboré avec le mélange LMO1. 
Phase M7C3 M8(C, N)7** Cu***  α 
Condition Fritté Revenu Fritté Revenu Revenu Fritté Revenu 
Fritté Revenu Revenu 
(dans ) (dans ) aiguille 
Structure hcp cs - cfc cc 
P
a
ra
m
èt
re
s 
d
e 
m
a
il
le
 (
Å
) 
D
É
 
- 
a 
=
 1
3
.9
3
 

 0
.0
1
 
c 
=
 4
.5
6
 
 0
.0
5
 
- 
a 
=
 8
.3
1
 
 0
.0
4
 
- 
a 
=
 3
.6
0

 0
.0
1
 
a 
=
 3
.6
0
 
 0
.0
3
 
a 
=
 2
.8
8
 
 0
.0
4
 
a 
=
 2
.8
8
 
 0
.0
1
 
a 
=
 2
.8
5
 
 0
.0
2
 
L
it
té
r
a
tu
re
 
a 
=
 1
3
.9
8
  
c 
=
 4
.5
2
3
 
a 
=
 8
.3
3
4
1
 
- 
a 
=
 3
.6
0
0
0
 
a 
=
 2
.8
6
6
4
 
C
o
m
p
o
si
ti
o
n
 
R
a
p
p
o
rt
s 
d
’i
n
te
n
si
té
*
 
8.6 %V 
31.9 %Cr 
54.2 %Fe 
2.8 %Mo 
2.1 %W 
8.5 %V 
32.5 %Cr 
55 %Fe 
2.3 %Mo 
1.7 %W 
67.7 %V 
9.6 %Cr 
3.3 %Fe 
7.5 %Mo 
11.9 %W 
70.4 %V 
10.4 %Cr 
4.4 %Fe 
5.4 %Mo 
8.5 %W 
5.6 %V 
1.5 %Cr 
37.4 %Fe 
52.7 %Cu 
1.2 %Mo 
1.6 %W 
0.3 %V 
3.3 %Cr 
90.8 %Fe 
4.2 %Cu 
0.3 %Mo 
0.9 %W 
3.1 %Cr 
91 %Fe 
4.8 %Cu 
1.1 %W 
- - 
2.5 %Cr 
92.3 %Fe 
4 %Cu 
0.4 %Mo 
0.9 %W 
P
ri
n
ci
p
a
u
x
 é
lé
m
en
ts
 
V, Cr, 
Fe, Mo 
et W 
V, Cr, 
Fe et Mo 
V, Cr, 
Fe, Mo 
et W 
V, Cr, 
Fe, Mo 
et W 
Cu et 
Fe*** 
Cr, Fe 
et Cu 
Cr, Fe 
et Cu 
- - 
Cr, Fe 
et Cu 
* Les rapports d’intensité excluent le carbone, car certaines régions sont contaminées par du carbone; 
** De l’azote a été détecté par PEELS (page 175); 
*** Étant donné la faible dimension de cette phase (50 à 200 nm), les rapports d’intensité ne sont pas représentatifs de la composition réelle; 
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Tableau 5.4 : Rapports d’intensité (rayons X en EDS au MET) et paramètres de maille de la 
poudre TS4 et des particules de TS4 après frittage et après revenu. 
Phase Structure Méthode 
Morphologie 
/ condition 
Paramètres (Å) Rapports d’intensité* (%) 
a b c V Cr Fe Cu Mo W 
Austénite cfc 
DÉ/MET 
Eutectique 3.57  0.02 1.3 7.2 82.3 - 0.5 8.7 
Dendritique 3.61  0.02 1.8 9.0 87.6 - 0.2 1.3 
Fritté 3.60  0.01 0.3 3.3 90.8 4.2 0.3 0.9 
Fritté + revenu 3.60  0.03 - 3.1 91 4.8 - 1.1 
DRX - 3.63 - 
Littérature - 3.60 - 
M7C3 hcp 
DÉ/MET 
Eutectique 13.85  0.08 4.63  0.31 9.1 26.3 53.5 - 1.6 9.4 
Prismatique 14.08  0.08 4.47  0.03 11.6 33.8 51.1 - 1.4 2.1 
Fritté - - 8.6 31.9 54.2 - 2.8 2.1 
Fritté + revenu 13.93  0.01 4.56  0.05 8.5 32.5 55 - 2.3 1.7 
DRX - 14.0 4.47 - 
Littérature - 13.98 4.523 - 
M8X7** cs 
DÉ/MET 
Cubique 8.25  0.05 52.1 25.7 7.7 - 5.3 9.3 
Plaquette 8.24  0.04 61.1 17.4 6.6 - 5.5 9.4 
Fritté - 67.7 9.6 3.3 - 7.5 11.9 
Fritté + revenu 8.31  0.04 70.4 10.4 4.4 - 5.4 8.5 
DRX - 8.31 - 
Littérature - 8.3341 - 
Ferrite cc 
DÉ/MET 
Fritté () 2.88  0.04 - 
Fritté + rev. () 2.88  0.01 - 
Aciculaire 2.85  0.02 - 2.5 92.3 4 0.4 0.9 
Littérature - 2.8664 - 
M3C 
Ortho-
rhombique 
DRX - 5.11 6.78 4.45 - 
Littérature - 5.092 6.745 4.528 - 
Phase 
blanche*** 
- MET - - - - 5.1 11.7 22.2 - 28.1 32.9 
Cuivre*** - MET Fritté + revenu - - - 5.6 1.5 37.4 52.7 1.2 1.6 
* Les rapports d’intensité sont normalisés en excluant C et N; 
** Le X du M8X7 peut être remplacé par C ou N selon le cas; 
*** La phase blanche (< 100 nm d’épaisseur) et les précipités de cuivre (50 à 200 nm) sont de faible dimension et les rapports 
       d’intensité incluent d’autres phases; 
 
5.3 Propriétés mécaniques 
La composition du nouveau mélange expérimental optimisé LMO1 et du mélange de référence 
RM1 est présentée au tableau 5.5. Plusieurs propriétés mécaniques ont été évaluées pour 
différentes conditions (après frittage et après revenu à 300 C, à 500 C et 600 C) pour le 
mélange LMO1. Ces propriétés ont également été évaluées pour le mélange de référence RM1 
uniquement après frittage et revenu à 600 C pour la plupart des propriétés. Les propriétés qui ont 
été évaluées sont la résistance à cru, la résistance à l’écrasement radial, la limite de rupture 
transversale, la microdureté des particules dures (TS4 ou M2), la dureté apparente et la dureté à 
chaud. Le tableau 5.5 présente la densité a cru, après frittage et la densité relative des deux 
188 
 
mélanges étudiés. Le tableau 5.7 présente les résultats de l’évaluation des propriétés mécaniques 
étudiées. 
 
Tableau 5.5 : Composition du mélange expérimental LMO1 et du mélange de référence RM1. 
Mélanges 
Acier à 
outils 
Cuivre Graphite MnS 
Poudre d’acier 
autotrempante 
LMO1 20 %m TS4A7 Oui Oui Oui Bal. 
RM1 25 %m M2 Information confidentielle 
 
Tableau 5.6 : Densité a cru, après frittage, ainsi que la densité relative des échantillons élaborés 
avec les mélanges LMO1 et RM1. 
Mélanges 
théorique 
(g/cm³) 
Densité a cru Densité après frittage 
(g/cm)³ (%) (g/cm)³ (%) 
LMO1 7.77 6.86 88.3 6.90  0.04 88.8 
RM1 7.86 6.86 87.3 6.94  0.02 88.3 
 
Tableau 5.7 : Résultats des propriétés mécaniques évaluées pour les mélanges LMO1 et RM1. 
Propriété Mélange À cru Tel que fritté 
Température de revenu / 
[Température d’essai]* 
300 C 500 C 600 C 
Résistance 
à cru (MPa) 
LMO1 13.3  0.5 - - - - 
RM1 15.6  0.5 - - - - 
Résistance à 
l’écrasement 
 radial (MPa) 
LMO1 - 930  6 1097  8 954  21 851  67 
RM1 - - - - 866  36 
Limite de 
rupture transversale 
(MPa) 
LMO1 - 966  44 1114  56 1081  23 960  44 
RM1 - - - - 913  25 
Dureté apparente 
(HRA) 
LMO1 - 68.2  1.3 65.9  1.3 67.4  1.2 65.9  1.3 
RM1 - - - - 67.5  0.8 
Microdureté des 
particules dures 
(HV0.025) 
LMO1 - 1010  42 788  175 992  127 919  97 
RM1 - - - - 704  126 
Dureté à chaud 
(HR30) 
LMO1 - [58.0  2.7] [59.1  2.3] [43.4  1.1] [33.7  2.6] 
RM1 - [63.3  0.6] [62.0  1.6] [52.9  0.6] [34.0  1.5] 
* Les échantillons élaborés avec les mélanges LMO1 et RM1 et dont la dureté à chaud a été mesurée 
sont revenus à 300 C et à 600 C respectivement. Les essais de dureté à chaud ont été effectué à : 
25 C, 300 C, 500 C et 600 C. 
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La figure 5.20 présente la résistance à cru d’échantillons pressés du mélange LMO1 et du 
mélange RM1. La résistance a cru du mélange RM1 est de 15.6 MPa  0.5 et est plus élevée que 
celle du mélange LMO1 qui est de 13.3 MPa  0.5. Ceci peut être en grande partie expliqué par 
la dureté et la microstructure des particules dures (TS4 ou M2). En effet, la M2 est une poudre 
recuite dont la matrice est principalement ferritique et est assez ductile pour se déformer et créer 
des liens mécaniques avec les particules de poudre autotrempante. Contrairement à la poudre M2, 
la poudre TS4 n’est pas recuite et sa ductilité est très faible, étant donné que sa dureté est élevée 
( 1000 HV0.025) et que sa microstructure est constituée en bonne partie d’un réseau discontinu 
nanométrique de carbures alliés (M7C3 et M8C7). Comme la poudre TS4 n’est pas ductile, elle 
crée peu d’encrage mécanique avec les particules de poudre autotrempante. Comme l’ancrage 
mécanique est moins important pour le mélange LMO1, qui contient de la TS4, la résistance à cru 
s’en trouve diminuée. Par ailleurs, la distribution de taille est similaire entre la poudre M2 et la 
poudre TS4A7 (tableau 5.8). Cependant, la rugosité de la poudre M2 est plus élevée, ce qui 
pourrait également accroitre davantage l’ancrage mécanique entre la M2 et la poudre d’acier allié 
(figure 5.2). 
  
 
Figure 5.20 : Résistance à cru d’échantillons pressés à 6.86 g/cm³. 
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Tableau 5.8 : Distribution de taille de la poudre TS4A7 et d’une poudre M2 typique. 
Poudre D10 (µm) D50 (µm) D90 (µm) 
TS4A7 37 93 170 
M2 46 88 149 
 
    
Figure 5.21 : Micrographies en électrons secondaires montrant la morphologie, a) D’une poudre 
TS4A7 atomisée et légèrement broyée et b) D’une poudre M2 typique après recuit. 
 
Les figures 5.22(a) et 5.22(b) présentent dans l’ordre la limite de rupture transversale et la 
résistance à l’écrasement radial d’échantillons élaborés pour les mélanges LMO1 et RM1. Pour 
LMO1, la résistance à l’écrasement radial pour l’échantillon tel que fritté est de 930 MPa, elle 
atteint un maximum de 1097 MPa après un revenu à 300 C pour redescendre à 954 MPa après 
un revenu à 500 C et à 851 MPa après un revenu à 600 C. La résistance à l’écrasement radial 
du LMO1 est équivalente ou supérieure (à toutes les températures de revenu étudiées) à celle du 
mélange de référence RM1 revenu à 600 C (866 MPa). La tendance est similaire en ce qui a trait 
à la limite de rupture transversale (TRS). La limite TRS du LMO1 est de 966 MPa après frittage, 
elle atteint un maximum de 1114 MPa après un revenu à 300 C et redescend à 1081 MPa 
(500 C) et à 960 MPa (600 C). La limite TRS pour le mélange LMO1 est supérieure ou 
équivalente, pour toutes les températures de revenu étudiées, à celle du mélange de référence 
RM1 à 600 C (913 MPa).  
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Figure 5.22 : a) Résistance à l'écrasement radial et b) Limite de rupture transversale. 
 
Les figures 5.23(a) et 5.23(b) présentent respectivement, la microdureté des particules (TS4 ou 
M2) et la dureté apparente des échantillons après frittage et après revenu. La tendance est 
similaire entre la microdureté des particules dures et celle de la dureté apparente. La microdureté 
des particules TS4 est élevée après frittage 1010 HV0.025 et chute à 788 HV0.025 après un revenu à 
300 C. Cette chute de microdureté des particules de TS4 à 300 C pourrait être attribuable à la 
précipitation du cuivre et à la germination d’aiguilles de ferrite au sein de l’austénite de la 
matriceTS4. L’austénite est durcie par la présence d’éléments d’alliage en solution solide. Les 
aiguilles de ferrite contiennent moins d’éléments d’alliage (Cu et Cr) et leur dureté est 
probablement plus faible. Après un revenu à 500 C, la microdureté des particules de TS4 
augmente à 992 HV0.025 et puis chute à 919 HV0.025 après un revenu à 600 C. La microdureté des 
particules de TS4 est supérieure ou équivalente à celle de la M2 (704 HV0.025) après frittage et 
pour les trois températures de revenu étudiées. 
 
Tout comme pour la microdureté des particules TS4, la dureté apparente est maximale après 
frittage (68.2 HRA). La dureté chute à 65.9 HRA après un revenu à 300 C, puis augmente à 
67.4 HRA après un revenu à 500 C et puis chute à 65.9 après un revenu à 600 C. Contrairement 
aux résultats de microdureté, la dureté apparente pour le mélange de référence est relativement 
élevé (67.5 HRA) après un revenu à 600 C, ce qui est comparable aux mesures de dureté 
apparente pour le mélange LMO1 après frittage et après revenu. La similarité de la tendance entre 
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la dureté apparente du mélange LMO1 et de la microdureté des particules TS4 en fonction de la 
température de revenu indique que la dureté des particules TS4 est un facteur déterminant pour la 
dureté apparente du mélange LMO1. D’ailleurs, la figure 5.24 met en évidence la chute de la 
dureté de la martensite en fonction de la température de revenu, alors que la microdureté de la 
bainite est relativement stable en fonction de la température de revenu. La martensite et la bainite 
constitue près de 70 %v des pièces élaborées avec le mélange LMO1. 
 
 
Figure 5.23 : a) Microdureté des particules dures (M2 ou TS4) et b) Dureté apparente des 
échantillons après frittage et après revenu. 
 
 
Figure 5.24 : Microdureté des principaux constituants microstructuraux (martensite et bainite) 
composant la microstructure des pièces frittées pour le mélange LMO1 et le mélange RM1. 
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La dureté à chaud d’un échantillon fritté et revenu a été mesurée de la température ambiante 
jusqu’à 600 C  pour le mélange de référence RM1 (revenu à 600 C – 1h) et pour le mélange 
LMO1 (revenu à 300 C – 1 h). La figure 5.25 met en évidence l’effet de la température sur la 
dureté à chaud de ces deux échantillons. La dureté mesurée à température ambiante est de 
58.0 HR30 pour le mélange LMO1 et de 63.3 HR30 pour le mélange RM1. Ces valeurs sont 
représentatives des duretés mesurées en HRA soit 65.9 HRA pour le mélange LMO1 et 
67.5 HRA pour le mélange RM1. La dureté à 300 C chute pour le mélange de référence à 
62.0 HR30  1.6 et augmente à 59.1 HR30  2.3 pour le mélange LMO1. La dureté à chaud est 
donc similaire entre les mélanges LMO1 et RM1 à 300 C. En ce qui concerne la dureté à chaud 
à 500 C et à 600 C, il est à noter que l’échantillon du mélange RM1 a été revenu à 600 C et 
qu’un changement microstructural est peu probable entre 300 C et 600 C. Cependant, pour le 
mélange LMO1, l’échantillon a été revenu à 300 C et il est fort probable que la microstructure 
évolue avec une augmentation de la température d’essai. Ceci dit, les valeurs de dureté à chaud 
prises à 500 C et à 600 C pour le mélange LMO1 ne sont donc probablement pas 
représentatives des valeurs réelles pour une durée prolongée à ces températures, puisque la durée 
de l’essai est d’environ 10 minutes, alors que la microdureté des particules TS4 augmente 
significativement après un revenu d’une heure à 500 C. (voir figure 5.23(a)). Néanmoins, à 500 
C, la dureté à chaud mesurée chute à 52.9 HR30 pour le mélange de référence et à 43.4 HR30 
pour le mélange LMO1. La différence de dureté à chaud est relativement élevée entre le mélange 
LMO1 et le mélange RM1. À 600 C, la dureté à chaud chute à 34.0 HR30 pour le mélange RM1 
et à 33.7 HR30 pour le mélange LMO1. La dureté à chaud est une mesure relativement simple 
pour évaluer et comparer la résistance à l’usure entre deux matériaux. La prochaine section 
présente les résultats d’essais de résistance à l’usure pour les deux mélanges étudiés à l’aide d’un 
banc d’essai simulant l’usure de sièges de soupapes et de soupapes. 
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Figure 5.25 : Dureté à chaud d’échantillons frittés et revenu pour les mélanges LMO1 et RM1. 
 
5.4 Essais de résistance à l’usure 
Des essais de résistance à l’usure ont été effectués pour évaluer le potentiel de résistance à l’usure 
de la nouvelle poudre TS4 et du nouveau mélange LMO1 comparativement à un mélange de 
référence utilisé en industrie (RM1). Ces essais de résistance à l’usure ont été réalisés à l’aide 
d’un banc d’essai chez Federal-Mogul (« rig test ») qui simule les conditions d’opération de 
sièges de soupapes dans des moteurs à combustion. Des échantillons ont été pressés, frittés et 
revenus chez Federal-Mogul. La densité des échantillons pressés est de 6.86 g/cm³ (la pression de 
compaction ne peut être obtenue sur la presse utilisée). Les échantillons ont été frittés à environ 
1120 C pendant environ 20 min sous une atmosphère 10 %H2 / 90 %N2. Les échantillons ont été 
revenus à environ 600 C pendant 1 h pour le mélange RM1 et à environ 300 C pendant 1 h pour 
le mélange LMO1. Les échantillons ont ensuite été usinés aux dimensions requises pour le banc 
d’essai. Étant donné la disponibilité limitée du banc d’essai, trois essais ont été réalisés pour 
chaque mélange. L’usure a été mesurée sur chaque échantillon et les résultats sont présentés au 
tableau 5.9 et à la figure 5.26.  
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Tableau 5.9 : Usure des échantillons élaborés avec les mélanges LMO1 et RM1. 
Mélange 
Soupape  
(µm) 
Siège de soupape 
(µm) 
Siège + soupape  
(µm) 
LMO1 12.7  3.1 128.9  11.8 141.6  14.9 
RM1 19.5  4.0 116.3  10.5 135.8  14.5 
 
La figure 5.26(a) présente l’usure combinée du siège de soupape et de la soupape. L’usure 
mesurée sur le siège de soupape est plus élevée pour le mélange LMO1 (129 µm) que pour le 
mélange de référence RM1 (116 µm). D’autre part, l’usure mesurée sur la soupape est plus faible 
pour le mélange LMO1 (12.7 µm) que pour le mélange RM1 (19.5 µm). En ce qui concerne 
l’usure combinée, le mélange expérimental LMO1 présente une usure plus élevée (142 µm) que 
celle du mélange de référence RM1 (136 µm). La figure 5.26(a) permet d’estimer rapidement la 
performance de la résistance à l’usure d’un système siège/soupape donné. Cependant, la variation 
des mesures est relativement élevée pour les sièges et les soupapes. La figure 5.26(b) met en 
évidence l’usure des sièges et des soupapes et tient compte de l’écart type sur les mesures. Ainsi, 
en considérant l’écart type, l’usure des sièges de soupapes n’est pas statistiquement différente 
entre les deux mélanges. Cependant, d’un point de vue statistique, les soupapes du mélange 
LMO1 sont moins usées (12.7 µm  3.1) que celles du mélange RM1 (19.5 µm  4.0). L’usure 
globale mesurée sur les systèmes sièges/soupapes est donc similaire entre le nouveau mélange 
LMO1 et le mélange de référence RM1. Cependant, le mélange LMO1 présente l’avantage de 
ralentir l’usure des soupapes, ce qui devrait être bénéfique pour la résistance à l’usure du système 
siège/soupape. 
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Figure 5.26 : a) Usure combinée du siège de soupape et de la soupape et b) Usure de la soupape 
et du siège de soupape, incluant l’écart type sur les mesures. 
 
Les figures 5.27, 5.28, 5.29 et 5.30 présentent des micrographies et des analyses rayons X EDS 
réalisées sur les sièges de soupapes et les soupapes des mélanges LMO1 et RM1 après les essais 
de résistance à l’usure. Les figures 5.27(a), 5.27(b), 5.27(c) et 5.27(d) présentent la surface des 
sièges de soupapes du mélange RM1. La surface est composée de régions très oxydées 
(figure 5.27(f)) et de régions peu oxydées (figure 5.27(e)). Dans les régions peu oxydées, les 
particules de M2 présentes dans le mélange RM1 sont visibles (figure 5.27(g)). Les figures 
5.28(a) 5.28(b) et 5.28(c) présentent la surface des soupapes du mélange RM1. La surface est 
composée principalement de régions très oxydées (figure 5.28(e)) et de régions peu oxydées 
(figure 5.28(d)). Dans les régions peu oxydées, les particules riches en niobium, présentent dans 
le matériau de base des soupapes, sont visibles (figure 5.28(f)).  
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Figure 5.27 : a, b) Micrographies en électrons rétrodiffusés d’un siège de soupape pour le 
mélange RM1, c, d) Micrographie en électrons secondaires montrant des traces d’adhésion et 
d’abrasion, e) Spectre rayons X EDS de la région claire peu oxydée, f) Spectre rayons X EDS de 
la région foncée fortement oxydée et g) Spectre rayons X EDS des particules de M2. 
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Figure 5.28 : a, c) Micrographies en électrons rétrodiffusés d’une soupape pour le mélange RM1, 
b) Micrographie en électrons secondaires, d) Spectre rayons X EDS de la région claire peu 
oxydée, e) Spectre rayons X EDS de la région foncée fortement oxydée et f) Spectre rayons X 
EDS des particules riches en niobium (Nb(C, N)). 
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La présence de Mo dans la couche oxydée des soupapes (figure 5.28(e)) indique qu’il y a eu 
transfert de matière (usure par adhésion) du siège vers la soupape, puisque le matériau de la 
soupape ne contient pas de Mo. D’autre part, du niobium n’a pas été détecté sur le siège de 
soupape, ce qui indique que le transfert de matière s’effectue principalement du siège vers la 
soupape. Les quatre principaux mécanismes qui sont typiquement observés lors de l’usure de 
sièges de soupapes et de soupapes sont : 1) Usure par abrasion, 2) Usure par adhésion, 3) Usure 
par cisaillement et 4) Usure par oxydation (Wang, 1998; Forsberg, 2011;  Wang 1996). De 
l’observation des figures 5.27 et 5.28, les principaux mécanismes d’usure pour le mélange RM1 
sont l’adhésion, l’abrasion et l’oxydation. Néanmoins, seules les surfaces ont été observées et il 
est possible qu’il y ait également de l’usure par cisaillement. Des sections transversales d’une 
soupape et d’un siège de soupape n’ont pas été observées. 
 
Les figures 5.29(a), 5.29(b) et 5.29(c) présentent la surface des sièges de soupape du mélange 
LMO1. La surface du siège est principalement constituée de régions peu oxydées (figure 5.29(d)) 
et de régions très oxydées (figure 5.29(e)). Les sièges de soupapes élaborés avec le mélange 
LMO1 présentent des rainures, ce qui est une indication d’abrasion. Les analyses rayons X EDS 
n’ont pas révélé la présence d’éléments propres au matériau de la soupape (Nb ou Ni), ce qui 
indique que du transfert de matière n’a pas eu lieu de la soupape vers le siège. Les 
figures 5.30(a), 5.30(b) et 5.30(c) présentent la surface de la soupape pour le mélange 
expérimental LMO1. La surface des soupapes est principalement constituée de régions claires 
(figure 5.30(d)) et de régions foncées (figure 5.30(e)). Contrairement aux soupapes observées 
pour le mélange de référence RM1, très peu de phases riches en niobium ont été détectées à la 
surface des soupapes dans le cas du mélange LMO1. Cependant, la surface de la soupape est 
principalement recouverte du matériau composant les sièges de soupapes et du vanadium est 
détecté dans la couche très oxydée à la surface de la soupape, ce qui indique qu’il y a eu transfert 
de matière du siège de soupape vers la soupape. De l’observation des figures 5.29 et 5.30, les 
principaux mécanismes d’usure pour le système siège/soupape avec le mélange LMO1 sont 
l’usure par abrasion, l’usure par adhésion et l’usure par oxydation. Il est possible également qu’il 
y ait de l’usure par cisaillement, mais les sections transversales pour effectuer ces observations 
n’ont pas été effectuées. 
200 
 
 
    
    
 
Figure 5.29 : a, b) Micrographies en électrons rétrodiffusés d’un siège de soupape pour le 
mélange LMO1, c) Micrographie en électrons secondaires, d) Spectre rayons X EDS de la région 
claire peu oxydée et e) Spectre rayons X EDS de la région foncée fortement oxydée. 
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Figure 5.30 : a, b) Micrographies en électrons rétrodiffusés d’une soupape pour le mélange 
LMO1, c) Spectre rayons X EDS de la région claire peu oxydée et d) Spectre rayons X EDS de la 
région foncée fortement oxydée. 
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Le transfert de matière de la soupape vers le siège de soupape pour le mélange de référence RM1 
et du siège de soupape vers la soupape pour le mélange expérimental LMO1 est accord avec les 
résultats de mesure d’usure des sièges et des soupapes (figure 5.26). En effet, la soupape est plus 
usée pour le mélange RM1 que pour le mélange LMO1, ce qui s’explique par le transfert de 
matière préférentiel de la soupape vers le siège pour le mélange RM1, ce qui ralentit l’usure du 
siège de soupape. À l’inverse, le transfert de matière est plus important du siège vers la soupape 
pour le mélange LMO1, ce qui permet de ralentir l’usure de la soupape.  
 
 
203 
CONCLUSIONS ET RECOMMANDATIONS 
 
Les travaux réalisés dans le cadre de ce doctorat ont porté sur la conception d’une nouvelle 
poudre d’acier à outils à haute teneur en carbone (poudre TS4) moins coûteuse dont l’usage 
principal est destiné à la fabrication de sièges de soupapes par MP. De plus, une étude détaillée 
des paramètres de mise en œuvre de cette nouvelle poudre, ainsi que des paramètres de mise en 
œuvre de pièces par MP a été effectuée. L’accomplissement de ce projet se subdivise en six 
étapes,  soit :  
 La conception, la production et la caractérisation d’une nouvelle poudre d’acier à outils 
moins coûteuse. La composition nominale de la nouvelle poudre est : 3.8 %mC, 
12.5 %mCr, 6 %mV, 1.5 %mMo et 2.5 %mW; 
 L’étude des paramètres opérationnels de mise en œuvre de la poudre en laboratoire pour 
établir les paramètres opérationnels qu’il fallait contrôler pour effectuer le transfert 
industriel avec succès; 
 Évaluation des propriétés de la poudre (dureté, écoulement, etc.) et étude de l’effet des 
caractéristiques et des propriétés de la nouvelle poudre sur la compressibilité de 
mélanges;  
 Étude de l’effet de différents additifs, qui promeuvent le frittage en phase liquide, sur la 
microstructure de pièces élaborées par MP;  
 Conception d’un mélange optimisé; 
 La caractérisation détaillée de la microstructure des particules de poudre TS4 dans des 
pièces frittées et traitées thermiquement;  
 L’évaluation des propriétés mécaniques de pièces frittées élaborées avec le mélange 
optimisé et l’évaluation de la résistance à l’usure d’échantillons de sièges de soupapes. 
 
Un chapitre de cette thèse a porté sur la conception de la nouvelle poudre d’acier à outils (poudre 
TS4), à l’étude des paramètres de mise en œuvre de cette poudre, à l’étude des paramètres 
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opérationnels de mise en œuvre en laboratoire et transfert de la technologie vers l’industrie et à la 
caractérisation détaillée de la structure nanométrique de la poudre telle qu’atomisée. Les 
principales conclusions reliées à la production de la poudre TS4 sont les suivantes : 
 Une teneur supérieure à 3.3 %mC permet de protéger efficacement le chrome contre 
l’oxydation (< 0.2 %mO) lors de l’atomisation à l’eau en laboratoire, même à des teneurs 
élevées en chrome (12.5 %mCr); 
 Le mécanisme qui permet de protéger la poudre d’une oxydation interne importante est la 
réduction de la solubilité de l’oxygène dans le bain liquide par la présence de carbone en 
solution. La corrélation empirique suivante [O][C] = 2/3 permet de déterminer la teneur 
en oxygène d’une poudre TS4 atomisée en laboratoire en fonction de la teneur en carbone. 
Cependant, cette corrélation n’est pas valable pour les atomisations industrielles, à cause 
de la présence de porosité interne et de la teneur variable en impuretés (Si et Mn); 
 La couche superficielle d’oxyde (< 150 nm) continue (atomisation à l’eau), qui est 
composée de (Cr, Fe)2O3 et de SiOx amorphe, peut être décapée mécaniquement 
(ex. : décapage préliminaire par attrition, suivi d’un broyage à haute énergie; broyeur 
SPEX) pour améliorer le frittage entre les particules de TS4 et des poudres d’acier alliées; 
 Le procédé de broyage utilisé permet de décaper environ 50 % de la couche d’oxyde de 
surface; 
 La dureté de la poudre TS4 après atomisation dépend de la teneur en carbone et peut être 
déterminée par la corrélation empirique suivante :                    
(        ) 
où 2.7 < %mC < 3.8. À une teneur nominale de 3.8 %mC, la microdureté de la poudre TS4 
est de ≈ 1050 HV0.025; 
 La microstructure nanométrique est constituée de trois phases principales et de deux 
phases dont la fraction volumique est faible : 
o  50 %v d’austénite alliée en Cr et en W; 
o  45 %v de carbures riches en Cr, en Fe, en V et en W de type M7C3; 
o  2 à 4 %v de carbures riches en V, en Cr, en Fe, en W et en Mo de type M8C7; 
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o < 1 %v d’une phase non identifiée riche en Mo et en W (phase blanche; 
possiblement un carbure de type M2C ou M6C); 
o  < 1 %v de cémentite alliée (M3C), qui a été détectée dans les petites particules 
(< 45 µm), mais qui n’a pas été observée; 
 La poudre TS4 est susceptible de contenir une fraction volumique élevée de porosité 
interne à cause de sa teneur élevée en carbone. Le mécanisme principal qui semble être à 
l’origine est la présence d’oxygène en solution liquide qui réagit avec le carbone en 
solution pour donner des porosités de CO/CO2. Pour limiter la présence de porosités 
internes, un désoxydant comme l’aluminium ou le manganèse peut être ajouté dans le 
liquide pour réduire la teneur en oxygène en solution et le faire précipiter sous forme 
d’oxydes solides; 
 La nouvelle poudre d’acier à outils TS4 a été conçue pour être moins coûteuse qu’une 
poudre d’acier à coupe rapide de type M2. Malgré la fluctuation du coût des matières 
premières depuis le début de ce projet, la poudre TS4 (6.94 $/kg en 2008; 3.78 $/kg en 
2012)  est moins coûteuse que la poudre M2 (7.66 $/kg en 2008; 5.57 $/kg en 2012); 
 La composition et le procédé de mise en œuvre de la poudre ont été brevetés et cette 
poudre est actuellement produite commercialement. La simplicité et la robustesse du 
procédé de mise en œuvre de la poudre TS4 est un élément clé de son succès; 
 
Un autre chapitre de cette thèse a porté sur la conception d’un mélange optimisé incluant la 
poudre TS4 pour la production de pièces par MP. Ainsi, l’effet des caractéristiques et des 
propriétés de la poudre TS4 a été étudié sur la compressibilité des mélanges. De plus, différents 
additifs promouvant le frittage en phase liquide ont été étudiés pour améliorer le frittage entre les 
particules de TS4 et les particules d’acier allié. La composition du mélange optimisé est la 
suivante 20 %m de poudre TS4 auquel est ajouté du graphite, du cuivre et du MnS et une poudre 
d’acier allié compose le reste du mélange. Les principales conclusions résultantes de ce chapitre 
sont les suivantes : 
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 Une teneur de 20 %m de poudre TS4 dans un mélange de poudre est la valeur optimale 
maximisant à la fois la fraction de poudre TS4 et la compressibilité du mélange. Une 
densité de 6.8 g/cm³ peut être atteinte à 827 MPa (60 TSI) avec 20 %m de TS4; 
 Un ajout de 5 %m de poudre TS4 dans un mélange diminue la compressibilité d’environ 
0.14 g/cm³; 
 Plusieurs caractéristiques de la poudre influencent la compressibilité : 
o La morphologie de la poudre TS4 a un impact significatif sur la compressibilité. 
Une morphologie sphérique maximise la compressibilité; 
o La microdureté de la poudre TS4 telle qu’atomisée a un faible impact sur la 
compressibilité pour la gamme de dureté étudiée ( 800 à 950 HV0.025); 
o Une distribution de taille plus fine maximise la compressibilité, mais son impact 
est faible; 
 Une addition suffisante de cuivre au mélange permet d’obtenir un bon frittage entre les 
particules de TS4 et les particules de poudre d’acier allié; 
 Le MoS2 ajouté au mélange se dissocie et le soufre libéré réagit avec le chrome des 
particules de TS4 pour former des sulfures riches en chrome; 
 Le phosphore, lors d’addition de Fe3P, réagit avec les particules de TS4. Deux 
phénomènes distincts ont été observés : 
o La poudre TS4 fond partiellement en périphérie pour former une phase liquide, ce 
qui laisse un réseau de pores discontinu autour des particules de TS4; 
o La taille des carbures riches en chrome (M7C3) et des carbonitrures riches en 
vanadium (M8(C, N)7) double dans les particules de TS4 par l’effet de la présence 
d’une phase liquide au cœur des particules de TS4; 
 
Le dernier chapitre de cette thèse a porté sur la caractérisation détaillée des particules de poudre 
TS4 et de la microstructure globale dans des pièces frittées. De plus, les propriétés mécaniques et 
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la résistance à l’usure ont été évaluées pour le mélange optimisé puis comparées à un mélange de 
référence utilisé en industrie. Les principales conclusions de ce chapitre sont : 
 La microstructure des particules de TS4 après frittage est composée de trois phases 
principales : 
o  45 à 55 %v d’austénite alliée en Cu et en Cr, qui contient de la ferrite; 
o  35 à 45 %v de carbures riches en Cr, en Fe, en V et en Mo de type M7C3; 
o  5 à 10 %v de carbonitrures riches en V, en Cr, en Fe, en W et en Mo de type 
M8(C, N)7; 
 Les différences microstructurales (fraction volumique, morphologie, taille et rapports 
d’intensité) entre la poudre TS4 telle qu’atomisée et les particules de TS4 après frittage 
sont : 
o Poudre TS4 telle qu’atomisée : 
 M7C3 : ≈ 1 %v de prismes hexagonaux (≈ 1 µm de diamètre) et ≈ 45 %v de 
phase eutectique (distance inter-bâtonnet : 50 à 100 nm de diamètre). Ils 
contiennent principalement du V9-12%, du Cr26-34%, du Fe51-54% et du W2-10%; 
 M8C7 : < 2 %v de précipités cubiques (< 400 nm) et < 2 %v de plaquettes 
(épaisseur : < 50 à 100 nm; longueur : < 2 µm). Ils contiennent 
principalement du V52-62%, du Cr17-26%, du Fe6-8%, du Mo5-6% et du W9-10%; 
 Austénite : ≈ 5 %v de dendrites primaires (≈ 1 µm de diamètre) et ≈ 45 %v 
de phase eutectique (bâtonnets : 50 à 100 nm de diamètre). Ils contiennent 
principalement du Cr7-9%, du Fe82-88% et du W1-9%. 
o Particules de TS4 après frittage : 
 M7C3 : ≈ 35 à 45 %v de polygones (≈ 1 à 2 µm). Ils contiennent 
principalement du V8-9%, du Cr31-33%, du Fe54-55% et du Mo2-3%; 
 M8(C, N)7 : ≈ 5 à 10 %v de précipités arrondis (< 1 µm). Ils contiennent 
principalement du V67-71%, du Cr9-11%, du Fe3-5%, du Mo5-8% et du W8-12%; 
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 Austénite : ≈ 45 à 55 %v de polygones (≈ 1 à 2 µm). Ils contiennent 
principalement du Cr3-4%, du Fe90-91% et du Cu4-5%. 
 Après un revenu de 1 heure à 300 C, l’austénite dans les particules de TS4 commence à 
se décomposer en plusieurs constituants : 
o Austénite alliée en Cu et en Cr, qui contient de la ferrite; 
o Ferrite aciculaire alliée; 
o Précipités riches en cuivre (50 à 200 nm) qui précipitent préférentiellement sur des 
oxydes de silicium; 
 Certains éléments d’alliage de la poudre TS4 diffusent dans les particules de poudre 
d’acier allié : 
o À 5 µm de l’interface TS4/poudre d’acier allié, les particules de poudre d’acier 
allié contiennent environ 2.8 %mCr, 0.4 %mW et 0.3 %mV; 
o À 10 µm de l’interface TS4/poudre d’acier allié, les particules de poudre d’acier 
allié contiennent environ 1.7 %mCr, 0.1 %mW et 0.2 %mV; 
o À 20 µm de l’interface TS4/poudre d’acier allié, les particules de poudre d’acier 
allié contiennent environ 0.5 %mCr; 
 La diffusion du chrome des particules de TS4 vers les particules de poudre d’acier allié 
occasionne une modification de la microstructure des particules de TS4 : 
o La fraction volumique de carbures de type M7C3 diminue en périphérie (jusqu’à 
environ 10 µm de l’interface); 
o La fraction volumique des carbonitrures de type M8(C, N)7 est plus élevée dans les 
régions contenant peu de carbures M7C3;  
 La limite de rupture transversale et la résistance à l’écrasement radiale sont maximales 
pour le mélange optimisé à une température de revenu de 300 C, 1114 MPa et 1097 MPa 
respectivement; 
 La densité théorique après frittage d’une pièce élaborée avec le nouveau mélange est de 
7.77 g/cm³; 
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 La densité relative après frittage d’un échantillon pressé à 6.86 g/cm³ avec le nouveau 
mélange est de 88.8 %; 
 La microdureté des particules de TS4 est maximale après frittage et après revenu à 
500 C, 1010 HV0.025 et 992 HV0.025 respectivement; 
 La dureté apparente des échantillons est maximale après frittage et après revenu à 500 C, 
68.2 HRA et 67.4 HRA respectivement; 
 La dureté à chaud à 300 C du nouveau mélange optimisé avec la poudre TS4 (59.1 HR30 
 2.3) est similaire à celle d’un mélange de référence commercial (62.0 HR30  1.6); 
 La résistance à l’usure d’un système soupape/siège de soupape pour le nouveau mélange 
est similaire à celle du mélange commercial de référence. Les principaux mécanismes 
d’usure qui ont été observés pour le nouveau mélange sont : 
o Usure par abrasion; 
o Usure par oxydation; 
o Usure par adhésion; 
 Le procédé de mise en œuvre de pièces par MP, en l’occurrence des sièges de soupapes, a 
été breveté et est offert commercialement par Federal-Mogul; 
 
Ce projet a été réalisé avec succès et a mené à une poudre d’acier à outils à moindre coût et à la 
fabrication de sièges de soupapes qui sont produits et offerts commercialement par Federal-
Mogul. La composition de la nouvelle poudre d’acier à outils tout comme le procédé de mise en 
œuvre de la poudre et de sièges de soupapes ont été brevetés. Néanmoins, plusieurs aspects 
devraient être étudiés davantage pour améliorer la compréhension de certains mécanismes liés à 
la mise en œuvre de la poudre et de pièces et pour maximiser l’utilisation de la poudre TS4. Les 
recommandations et travaux futurs suggérés concernant ce projet sont les suivants : 
 Étudier davantage l’effet des caractéristiques et des propriétés des poudres sur la 
compressibilité (morphologie, dureté et distribution de taille), pour ainsi permettre de 
maximiser l’utilisation de la poudre TS4 dans des mélanges; 
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 Développer des traitements thermiques de recuit sur la poudre TS4, qui permettent 
d’abaisser la microdureté des poudres et donc d’améliorer sa compressibilité. Des travaux 
préliminaires, non présentés dans ce document, ont montré qu’un mélange contenant 
30 %m de poudre TS4 recuite avait la même compressibilité qu’un mélange contenant 20 
%m de poudre TS4 non recuite. Il est donc possible d’ajouter au moins 10 %m de poudre 
TS4 supplémentaire dans un mélange à l’aide d’un recuit; 
 Étudier davantage les mécanismes de formation de porosité interne : 
o Effet de l’argon : analyser la teneur en argon dans les poudres non poreuses (TS4 
et TS4) et dans les poudres poreuses (TS4γ et TS4). Planifier une atomisation 
expérimentale protégée avec de l’argon, mais avec ajout de désoxydant (Al); 
o Caractérisation détaillée de la surface interne de pores fermés; 
 Limiter la teneur en silicium dans la poudre TS4, car ces oxydes se retrouvent en 
périphérie des particules de TS4, ce qui peut nuire aux liens métallurgiques, et qu’ils sont 
difficiles à réduire dans des conditions industrielles. L’utilisation de manganèse ou 
d’aluminium est suggérée pour désoxyder le bain liquide; 
 Il serait intéressant de caractériser en détail les phases présentes dans la poudre TS4 qui 
n’ont pu être caractérisées au cours de ce projet, notamment la phase blanche (riche en 
Mo et en W) et la cémentite alliée (M3C); 
 Déterminer la teneur minimale en carbone pour maximiser les propriétés (ex. : 
compressibilité) tout en limitant l’oxydation des éléments d’alliage; 
 Étudier l’effet d’une réduction du Mo et du W de la poudre TS4 sur les propriétés pour 
réduire davantage le coût de la poudre TS4. Le Mo et le W sont les éléments d’alliage les 
plus coûteux de la poudre TS4 et constituent entre 30 % et 50 % du coût en matières 
premières de la poudre TS4 pour une teneur totale relativement faible de 4 %m 
(1.5 %mMo et 2.5 %mW); 
 Étudier l’effet d’éléments d’alliage à fort pouvoir carburigène (ex. : Ti et Nb) pour 
remplacer partiellement ou en totalité le vanadium; Le titane est typiquement 4 fois moins 
coûteux que le vanadium et la dureté des carbures de titane est semblable à celle des 
carbures de vanadium; 
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 Étudier l’effet de sulfures préalliés (MnS, CrS) dans la poudre TS4 pour améliorer 
l’usinabilité des pièces frittées; 
 Étudier l’effet de P préallié dans la poudre TS4 ou ajouté (Fe-P, Cu-P) dans le mélange 
pour contrôler la taille des carbures des particules de TS4 après frittage, tout en évitant les 
problèmes de mauvais frittage observés au cours de ce projet; 
 Étudier l’effet d’un frittage sous vide pour déterminer l’effet sur la formation de carbures 
de vanadium après frittage, plutôt que la formation de carbonitrures de vanadium; 
 Établir un diagramme d’équilibre (à l’aide de traitements isothermes et trempe) de la 
poudre TS4 en fonction de la teneur en carbone pour optimiser les traitements thermiques 
de recuit de la poudre et maximiser les propriétés des particules de TS4 après frittage; 
 Effectuer des observations sur des coupes métallographiques des sièges de soupapes et 
des soupapes après les essais d’usure pour comprendre davantage les mécanismes d’usure 
de la poudre TS4 et du mélange optimisé. 
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ANNEXE 1 – Indexation de clichés de diffraction électronique 
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Austénite – Dendrites primaires – Poudre TS4 – Telle qu’atomisée 
 
    
    
 
 
 
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{111} 
2.08 3.60 
2.09 3.62 
{200} 1.81 3.62 
{311} 
1.08 3.58 
1.09 3.62 
1.10 3.65 
{220} 
1.27 3.59 
1.28 3.62 
Moyenne (Å) 3.61 
Écart-type (Å) 0.02 
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Austénite – Eutectique – Poudre TS4 – Telle qu’atomisée 
 
    
    
 
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{311} 
1.07 3.55 
1.08 3.58 
{220} 
1.25 3.54 
1.26 3.56 
1.27 3.59 
{200} 
1.79 3.58 
1.80 3.60 
{111} 
2.04 3.53 
2.05 3.55 
2.06 3.57 
2.07 3.59 
Moyenne (Å) 3.57 
Écart-type (Å) 0.02 
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Austénite – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage 
 
    
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{111} 
2.07 3.59 
2.08 3.60 
2.09 3.62 
{200} 1.80 3.60 
{311} 
1.08 3.58 
1.09 3.62 
Moyenne (Å) 3.60 
Écart-type (Å) 0.01 
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Austénite – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage et revenu 
 
    
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{111} 2.06 3.57 
{220} 1.27 3.59 
{200} 1.80 3.60 
{311} 
1.09 3.62 
1.10 3.65 
Moyenne (Å) 3.60 
Écart-type (Å) 0.03 
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M7C3 – Carbure prismatique – Poudre TS4 – telle qu’atomisée 
 
    
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) c (Å) 
{420) 
3.49 13.96 - 
3.51 14.04 - 
3.53 14.08 - 
3.54 14.16 - 
3.55 14.20 - 
{200} 
6.04 13.95 - 
6.07 14.02 - 
6.09 14.06 - 
6.11 14.11 - 
6.15 14.20 - 
{401} 
2.51 - 4.42 
2.52 - 4.48 
{201} 
3.59 - 4.44 
3.60 - 4.46 
3.61 - 4.48 
3.62 - 4.50 
Moyenne (Å) 14.08 4.47 
Écart-type (Å) 0.08 0.03 
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M7C3 – Carbure eutectique – Poudre TS4 – telle qu’atomisée 
 
    
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) c (Å) 
{420} 
3.46 13.84 - 
3.49 13.96 - 
{200} 5.96 13.76 - 
{421} 
2.00 - 4.24 
2.02 - 4.45 
2.03 - 4.56 
2.04 - 4.67 
2.07 - 5.07 
{401} 
2.51 - 4.58 
2.63 - 5.47 
{201} 
3.59 - 4.48 
3.60 - 4.50 
Moyenne (Å) 13.85 4.63 
Écart-type (Å) 0.08 0.31 
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M7C3 – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage et revenu 
 
    
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) c (Å) 
{ ̅20} 3.48 13.92 - 
{200} 6.04 13.95 - 
{42 ̅} 
2.04 - 4.57 
2.05 - 4.69 
{041} 
2.51 - 4.53 
2.52 - 4.59 
{20 ̅} 
3.62 - 4.53 
3.63 - 4.55 
{4 ̅ ̅} 
2.75 - 4.48 
2.77 - 4.57 
Moyenne (Å) 13.93 4.56 
Écart-type (Å) 0.01 0.05 
 
  
  231 
 
 
M8C7 – Cubique – Poudre TS4 – telle qu’atomisée 
 
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{400} 
2.04 8.16 
2.06 8.24 
2.08 8.32 
{440} 
1.45 8.20 
1.46 8.26 
1.47 8.32 
{222} 
2.38 8.24 
2.39 8.28 
Moyenne (Å) 8.25 
Écart-type (Å) 0.05 
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M8C7 – Plaquette – Poudre TS4 – telle qu’atomisée 
 
    
    
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{440} 
1.45 8.20 
1.46 8.26 
{400} 
2.05 8.20 
2.06 8.24 
2.07 8.28 
2.08 8.32 
{222} 
2.37 8.21 
2.38 8.24 
2.39 8.28 
{622} 
1.23 8.16 
1.24 8.23 
1.25 8.26 
Moyenne (Å) 8.24 
Écart-type (Å) 0.04 
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M8(C, N)7 – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage et revenu  
    
     
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{400} 2.07 8.28 
{440} 
1.47 8.32 
1.48 8.37 
{222} 
2.40 8.31 
2.41 8.35 
{622} 
1.25 8.29 
1.26 8.36 
{804} 
0.92 8.23 
0.93 8.32 
Moyenne (Å) 8.31 
Écart-type (Å) 0.04 
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Ferrite localisée dans l’austénite – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage 
 
 
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{211} 
1.16 2.84 
1.20 2.94 
{200} 1.42 2.84 
{110} 2.05 2.90 
Moyenne (Å) 2.88 
Écart-type (Å) 0.04 
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Ferrite localisée dans l’austénite – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage et revenu 
 
 
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{110} 2.04 2.88 
{211} 1.17 2.87 
Moyenne (Å) 2.88 
Écart-type (Å) 0.01 
 
  
  236 
 
 
Aiguille de ferrite – Particule TS4 – Mélange LMO1 – Après frittage et revenu 
 
 
 
Famille de plan d mesuré (Å) a (Å) 
{211} 
1.16 2.84 
1.17 2.87 
{200} 1.44 2.88 
{110} 2.00 2.83 
Moyenne (Å) 2.85 
Écart-type (Å) 0.02 
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Oxyde de chrome – Surface – Poudre TS4 – Telle qu’atomisée 
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ANNEXE 2 – Brevet 
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